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1.  INTRODUCCIÓN 
 
En este proyecto se va a estudiar la influencia de la deformación mecánica y de los tratamientos 
térmicos en la transformación martensítica y en las propiedades magnéticas de una aleación con 
memoria de forma en base Ni-Mn-In. No se tiene constancia de que se haya realizado este 
mismo estudio con anterioridad sobre dicha aleación, por tanto los resultados que se obtendrán, 
a priori, son totalmente desconocidos. Para facilitar una buena comprensión del análisis que se 
va llevar a cabo, es necesaria una introducción al contexto de este tipo de aleaciones, 
describiendo las características y propiedades que las definen.  
 
1.1. Aleaciones con memoria de forma 
 
Las aleaciones con memoria de forma (SMA, Shape memory alloys) son aleaciones metálicas, 
que después de una deformación aparentemente plástica, vuelven a su forma original tras un 
calentamiento. Este tipo de materiales, experimentan variaciones reversibles y controladas en 
alguna de sus propiedades físicas y estructurales a nivel macroscópico, en respuesta a estímulos 
o cambios en el entorno. Estos mismos materiales, dentro de un determinado rango de 
temperaturas, pueden ser deformados hasta casi un 10% volviendo a recuperar su forma original 
al ser descargados. 
 
Dependiendo de la naturaleza del campo externo, estos particulares efectos son clasificados 
como memoria de forma Térmica (o Efecto de Memoria de Forma) y memoria de forma 
Elástica (o Superelasticidad). Ambos efectos son el producto de una trasformación de fase 
estructural que conocemos como trasformación martensítica termoelastica. La cuál, debido al 
carácter termoelástico que presenta en el caso de las aleaciones con memoria de forma, da lugar 
a efectos como la capacidad de amortiguamiento, el efecto elastocalórico y el doble efecto de 
memoria de forma. De la misma manera, se ha descubierto recientemente que en el caso de las 
aleaciones que presentan transformación martensítica, si son además ferromagnéticas (FSMA), 
se pueden llegar a dar efectos como la memoria de forma magnética y el efecto 
magnetocalórico, como consecuencia de aplicar un campo magnético externo en la fase 
estructural de baja temperatura y en las proximidades de la trasformación martensítica, 
respectivamente. 
 
Dado que las SMA responden de una forma peculiar a los cambios de temperatura y tensión 
(recuperando su forma incluso después de severas deformaciones), han sido clasificados como 
“materiales inteligentes”, que a su vez se pueden considerar como un subgrupo dentro de los 
materiales denominados funcionales. La posibilidad que ofrecen estos materiales inteligentes de 
ser usados como materiales estructurales y activos simultáneamente, es lo que hace que resulten 
muy atractivos para su utilización en campos tan dispares como son la biomedicina, la 
ingeniería, la robótica o la industria aeroespacial, introduciéndolos como sensores, muelles, 
actuadores, controladores o gracias a su efecto magnetocalórico, como componentes en sistemas 
de refrigeración.  
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1.2.   Historia de las aleaciones con memoria de forma 
 
Para continuar con la introducción sobre los materiales con memoria de forma, se realizara una 
pequeña síntesis de su historia, para así conocer de manera breve su procedencia y su evolución 
a lo largo del siglo XX. 
 
Los primeros pasos en el descubrimiento del fenómeno memoria de forma se remontan a 1932, 
cuando el sueco Arne Ölander descubrió un comportamiento pseudoelástico al trabajar con una 
aleación Au-Cd [1]. 
 
Años más tarde, en 1938, A.B.Greninger y V.G.Mooradian, observaron la aparición y 
desaparición de la fase martensítica a medida que crecía y decrecía la temperatura en una 
aleación de Cu-Zn [2]. Los fundamentos del efecto memoria gobernado por el comportamiento 
termoelástico de la martensita fue extensamente explicado una década más tarde por Kurdjumov 
y Khandros [3], y también por Chang y Read. [4] 
 
Pese a este gran número de estudios, teóricos y experimentales, que propiciaron cuantiosos 
avances en el conocimiento de los fundamentos de la transformación martensítica, estos no 
tuvieron su punto álgido hasta 1962, cuando Buehler y sus colaboradores, en el Naval Ordnance 
Laboratory (laboratorios de la marina de los EE.UU, ahora Naval SurfaceWarfare Center) 
desarrollaron una aleación de níquel y titanio (NiTi) con un efecto de memoria de forma aún 
más acusado que el descubierto con el AuCd y denominaron el nuevo material como Nitinol 
(derivado de las siglas Nickel Titanium Naval Ordnance Laboratory). [5] 
 
El descubrimiento de Buehler abrió una gran puerta a la investigación en la búsqueda de nuevas 
aleaciones con capacidades de memoria de forma así como el estudio de su comportamiento 
mecánico y sus posibles aplicaciones. Pero, pese a todos los avances realizados en el 
descubrimiento de nuevas aleaciones metálicas con estas propiedades, el Nitinol sigue siendo la 
aleación más comercial y más extendida debido a sus proporciones casi equimolares y 
propiedades químicas (como la alta resistencia a la corrosión), su buena estabilidad al ciclado, 
biocompatibilidad, y también por sus excelentes propiedades mecánicas (como la ductilidad y la 
capacidad de recuperar grandes deformaciones), entre otras. 
 
 
1.3. La Transformación Martensítica (TM) 
 
1.3.1.    Enfoque Microscópico  
 
Tal y como se ha mencionado con anterioridad todas las propiedades termo-magneto-mecánicas 
que caracterizan a las aleaciones con memoria de forma tienen su origen en una transformación 
martensítica termoelástica. La transformación martensítica, se puede definir como una 
transformación estructural sólido-sólido entre dos fases con diferente estructura cristalográfica, 
de primer orden, displaciva y acompañada por una deformación de red controlada por un 
mecanismo de cizalla de planos atómicos.  
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Al tratarse la transformación martensítica de una transformación displaciva, durante la 
transformación martensítica, no se produce rotura de enlaces atómicos [6], por lo que los 
desplazamientos atómicos son coordinados y tienen lugar en distancias menores que las 
interatómicas. Los átomos se reordenan para llegar a una nueva estructura cristalina más estable 
pero sin alterar la naturaleza química de la matriz. Ello origina que la posición relativa de los 
átomos se mantiene después de la transformación, con lo que la nueva fase mantiene el grado de 
homogeneidad composicional y el orden atómico de la fase original [7]. Otra consecuencia de la 
ausencia de migración atómica es la independencia de la transformación respecto al tiempo [8-
9], ya que esta se produce rápidamente, estando la velocidad de la interfase limitada únicamente 
por la velocidad de propagación del sonido en el material [10]. Es por ello que se les suele 
denominar transformaciones atérmicas, debido a que la cantidad de nueva fase creada depende 
sólo de la temperatura y no de la cantidad de tiempo transcurrido a esa temperatura. 
 
La transformación martensítica tiene lugar entre dos fases sólidas, una fase de alta temperatura 
denominada austenita y otra de baja temperatura, conocida como martensita (en su origen los 
términos martensita y austenita hacían referencia sólo a fases de los aceros, pero con el tiempo 
la terminología se ha extendido a cualquier material con transformación martensítica). La fase 
de alta temperatura tiene una simetría mayor (generalmente cúbica) y una menor maleabilidad 
que la fase de baja temperatura, por lo que la transición de fase conlleva una disminución de 
simetría. Al tratarse de una transformación de primer orden, absorbe o libera calor en su proceso 
(variación de entalpía) y lleva asociada una histéresis térmica, un cambio de volumen y la 
coexistencia de las fases de alta y baja temperatura en el rango de temperaturas en el que tiene 
lugar la citada transformación. [11] 
 
  
   
Figura I.I. Proceso de la transformación estructural entre la fase austenítica (a) y la fase 
martensítica (d) mediante interfases que muestran los pequeños desplazamientos de cada capa 
de átomos y en amarillo la interfase (b) y (c). 
 
Desde un punto de vista cristalográfico, esta transformación se divide en dos etapas. La primera 
de ellas hace referencia a la deformación de la red cristalina. En este proceso, se produce una 
deformación homogénea de la red, que conduce al cambio de estructura cristalográfica, 
mediante una serie de movimientos atómicos, a través de los cuales una estructura 
completamente austenítica pasa a ser una estructura completamente martensítica [12]. La 
deformación de la red ocurre por un movimiento atómico de cizalladura de determinados planos 
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atómicos de la fase austenítica. En la figura I.I se puede observar el proceso de cizalladura 
homogénea en dos dimensiones. 
 
En la segunda etapa de la transformación martensítica, para acomodar la nueva estructura y 
minimizar las energías emergentes (energías elásticas y superficiales que se originan por las 
deformaciones), se produce la cizalladura invariante de la red, que consiste en una 
deformación de la nueva red mediante una segunda cizalladura. Este es un proceso de 
acomodación, en el que no se altera la estructura, y que puede producirse bien por deslizamiento 
o bien por maclado [13-14]. La estructura martensítica que se ha producido en el paso anterior 
presenta diferente forma y con frecuencia diferente volumen respecto a la austenita que le 
precede. 
 
Como se ha indicado anteriormente, la fase de alta temperatura posee una mayor simetría que la 
fase de baja temperatura, originando la aparición de placas martensiticas de diferentes 
orientaciones respecto a la fase original en austenita denominadas variantes o dominios, que 
implica un aumento de la energía elástica asociada a la deformación. Con el objetivo de atenuar 
este fenómeno, se produce una redistribución autoacomodante de las variantes en el cristal, 
minimizando de esta manera la deformación macroscópica global, y por tanto, la energía de 
deformación. Así, cada dominio se forma con la orientación de aquella variante que contrarreste 
la energía acumulada en la formación del anterior dominio. Los procesos de deslizamiento y 
maclado se pueden observar gráficamente en la figura I.II. 
 
 
 
Figura I.II.  Ilustración que muestra los dos mecanismos de acomodación en la transformación 
martensítica. En el deslizamiento (izquierda), la microestructura es dañada irreversiblemente, 
mientras que en el maclado (derecha), la acomodación es reversible, pero no se puede 
conseguir cambios de volumen sustanciales. 
 
La acomodación por deslizamiento precisa que los enlaces atómicos se rompan, por tanto, es un 
proceso permanente, no termoelástico, de modo que las transformaciones que tengan lugar no 
serán reversibles. El maclado tiene la capacidad de acomodar cambios de forma reversibles pero 
no grandes cambios de volumen. Una característica interesante del maclado es la elevada 
movilidad de las fronteras de macla y su escasa energía [13]. Para que un material pueda 
clasificarse como material con memoria de forma se requiere que la acomodación sea 
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completamente reversible, por lo tanto el maclado se postula como el proceso de acomodación 
predominante, en detrimento del acomodamiento por deslizamiento.  
 
 
Un aspecto importante del maclado es que al no sufrir una ruptura de los enlaces atómicos, es 
posible volver a inducir un cambio de forma mediante una tensión externa. Al someter a la 
estructura de maclado a dicha tensión, la tendencia a la minimización de la energía local, hará 
que las fronteras de maclado se muevan produciendo una forma que se acomoda mejor a la 
tensión mecánica aplicada. La consecuencia de mover una frontera de maclado es convertir una 
orientación en otra. Las variantes que se encuentran mejor orientadas respecto a la tensión 
aplicada, serán las que sufran la mencionada reorientación. En el caso ideal se obtendrá una 
única variante si la tensión aplicada es lo suficientemente grande. Observamos el proceso 
gráficamente en la figura I.III. 
 
Figura I.III.  Representación de la variación de las fronteras de maclado ante la aplicación de 
una tensión cortante. Este movimiento de maclas produce inestabilidad en la acomodación, y es 
por ello que la forma de la red cambia. 
 
Notamos cómo, en fase martensita, si continuamos aplicando el esfuerzo aumentaran aquellos 
dominios con orientación más favorable al esfuerzo en vez de los dominios con orientación más 
desfavorable. Más adelante se verá cómo en el caso de las transformaciones martensíticas 
reversibles, la deformación provocada en la fase martensita por el fenómeno del crecimiento de 
dominios favorables al estímulo externo se puede recuperar en su totalidad al calentar hasta la 
fase austenítica. De la misma manera, si el esfuerzo continuado es aplicado en la fase 
austenítica, la deformación resultante se puede recuperar totalmente tras la relajación y el cese 
del esfuerzo. Estos dos fenómenos, conocidos como efecto memoria de forma y 
superelasticidad, se analizaran con mayor detenimiento más adelante. Como último punto, 
conviene centrarnos en el proceso de acomodación por maclado, que como se ha indicado antes, 
es el proceso que caracteriza a los materiales con memoria de forma. Cuando nos situamos en la 
frontera de maclado, observamos que se trata de un plano especular, es decir, la visión en una 
dirección es especular respecto a la otra. Los átomos situados en esa frontera ven el mismo 
número de enlaces y del mismo tipo en las dos direcciones. Debido a las propiedades de este 
tipo de fronteras (antes citadas) la relativa estabilidad de la fase martensita no se ve afectada. 
 
 9 
  
 
Figura I.IV.  Representación esquemática de 
una vista de maclado. Los átomos de la 
frontera están enlazados de forma muy similar 
al resto, teniendo el mismo número de átomos 
vecinos. Esto hace que los maclados tengan 
una energía de interfase muy baja y sean muy 
móviles. 
 
 
 
En el proceso ideal del demaclado, una sola variante de martensita puede producirse 
tensionando una cantidad suficiente. Las fronteras entre láminas de martensitas tienen el mismo 
comportamiento que las fronteras de maclado, por lo que el término frontera de maclado hace 
referencia tanto a las fronteras entre láminas de martensitas como a las fronteras dentro de las 
láminas. En la figura I.IV se representa una frontera de maclado provocada por tensión 
mecánica. Se aprecia como los átomos en la frontera ven el mismo número y tipo de enlaces en 
ambas direcciones. 
 
 
         1.3.2. Enfoque Macroscópico  
 
Desde un punto de vista macroscópico, todas las propiedades físicas de la austenita y de la 
martensita son diferentes. A medida que va cambiando la estructura provocada por una 
variación de temperatura, se van apreciando variaciones en las propiedades más características. 
La sustitución de una estructura por otra no se produce de manera instantánea a una temperatura 
predeterminada, sino que se va transformando de forma gradual. 
Para entender un poco mejor este proceso de cambio, conviene definir las diferentes 
Temperaturas de Transformación o Temperaturas Características [5], imprescindibles para 
caracterizar una aleación con memoria de forma. Si partimos de austenita pura y vamos 
enfriando llegaremos a una temperatura Ms (Martensite start), donde el material comienza a 
transformar a martensita. Si continuamos enfriando, posteriormente alcanzaremos la 
temperatura Mf (Martensite finish), por debajo de la cual todo el material se halla en fase 
martensita. Es decir, la transformación directa se induce al enfriar desde Ms hasta Mf. 
Análogamente, si el material está totalmente en martensita (T < Mf), al calentarlo tendrá lugar la 
transformación inversa, desde As, donde se comienza a formar una estructura cristalina cúbica 
centrada en las caras, rígida y dura, hasta Af, donde acaba por formarse completamente. Si 
calentáramos la muestra más allá de esta temperatura (Austenite finish), el material volvería a su 
forma original, obteniendo de este modo el efecto de memoria de forma.  
 
No se trata de un proceso estrictamente reversible, lo que significa que existe histéresis térmica, 
es decir, la transformación de austenita a martensita, y viceversa, no se sobreponen debido a la 
histéresis de la transformación. Por ello siempre se cumple que As > Mf y Af > Ms. A nivel 
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microscópico, la histéresis la podemos asociar al rozamiento que se produce debido al 
movimiento de las fronteras relativas de maclado de la martensita. Cabe reseñar que en general  
las temperaturas de transformación tienen una alta dependencia de la composición de la 
aleación, por lo que será necesario producir aleaciones con un elevado grado de homogeneidad, 
si queremos obtener una transformación controlada en temperatura.     
 
        1.3.2.1.   Energía libre para la transformación en función de la temperatura 
 
Desde un punto de vista termodinámico, el término termoelástico nos indica que para cualquier 
temperatura y esfuerzo aplicado en el rango de temperaturas en el que se produce la 
transformación, se establece un estado de equilibrio termoelástico definido por un balance local 
de las fuerzas que intervienen sobre las interfaces que separan las fases de baja y alta 
temperatura. En la transición directa entre la austenita y la martensita (recordar que se trata de 
un proceso exotérmico, se libera calor), se produce un equilibrio entre la diferencia de energía 
libre, que favorece la transformación y el aumento de energía elástica producida por la 
deformación y el maclado, que entorpece la transformación. En el proceso inverso, es decir, en 
el paso de la fase martensítica a la fase austenítica (proceso endotérmico, adicción de calor), la 
transformación se ve favorecida tanto por la energía elástica acumulada en la transformación 
directa como por la diferencia de energía libre de ambas fases.         
 
La transformación martensítica se produce cuando la energía de la martensita es inferior a la de 
la austenita, es decir, para las temperaturas inferiores a la temperatura crítica de equilibrio 
termodinámico T0. El termino ∆Gquim nos indica la diferencia de energías libres químicas de las 
fases austenita y martensita, y su valor es positivo a temperaturas altas, en el que T > T0 y la 
fase austenita es la estable y negativo a temperaturas por debajo de la crítica, donde la fase 
martensita es más estable. En el caso ideal, la transformación martensítica tendría lugar a la 
temperatura crítica T0, donde la diferencia de energías libres se anula. Sin embrago, en la 
práctica la transformación martensítica comienza a una temperatura Ms, que es ligeramente 
inferior a T0, tal y como se observa en la figura I.V. 
 
Este subenfriamiento es necesario a fin de superar los efectos ligados a contribuciones no 
químicas como son: el acomodamiento elástico de los cambios de forma y volumen así como la 
presencia de algunas contribuciones irreversibles. Estas contribuciones están asociadas a 
esfuerzos de cizallamiento necesarios para desplazar las interfases (término disipativo) [14-15], 
a cambios de energía ligados a la introducción de defectos provocados por la transformación y 
al acomodo parcial de deformaciones plásticas (término elástico) 
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   Figura I.V. Energía libre de las fases austenita y martensita en función de la temperatura. 
 
.   
De esta manera, y teniendo en cuanta estas contribuciones, el balance energético para las 
transformaciones directa e inversa, viene dado por las siguientes ecuaciones. 
 
       austenitamartensita: -∆Gquim + Eelast + Edisip = 0    
       martensita austenita: -∆Gquim - Eelast + Edisip = 0    
 
Las ecuaciones indican cómo contribuyen cada uno de los términos a las transformaciones 
directa e inversa. De tal manera que podemos observar cómo el término elástico se opone a la 
transformación directa, mediante el signo positivo, y queda almacenado en la muestra hasta que 
es recuperado en la transformación inversa. El término disipativo, por definición, siempre se 
opone al cambio de fase, de ahí el signo “+” en las ecuaciones anteriores, y es el responsable de 
que se nos presente una histéresis en la transformación martensítica.     
 
En la figura I.VI se muestran tres tipos de transformación atendiendo a si aparecen o no los 
citados términos elásticos y disipativos. En el caso ideal, la transformación martensítica se 
produciría a una temperatura exacta T0 (temperatura de equilibrio), donde el equilibrio 
termoelástico seria total, y por tanto la histéresis se anularía. Si valoramos la presencia de un 
término elástico, la transformación tendrá lugar en un rango de temperaturas, en vez de a una 
temperatura exacta, pero el camino de la transformación directa e inversa será idéntico. Como 
en todos los procesos reales, esto no es así, ya que existen elementos disipadores que provocan 
irreversibilidad. Por tanto, en el caso real, además del intervalo de temperaturas producido por 
los términos elásticos, deberemos añadir la histéresis asociada a la perdida de energía de los 
procesos disipativos. Dicha histéresis se suele diferenciar gráficamente por el ancho de 
histéresis o la diferencia entre el pico de martensita y el pico de austenita. Estos dos picos (cuya 
notación es Mp y Ap respectivamente), se definen como aquellas temperaturas donde al menos 
el 50% del material ya ha transformado.  
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  Figura I.VI. Fracción de fase transformada en función de la temperatura para una SMA en 
los casos: sin término elástico ni  disipativo (→), con energía elástica pero sin término 
disipativo (→) y proceso real, con términos elásticos y disipativos (→). 
 
 
        1.4. Aleaciones con memoria de forma 
 
Las aleaciones con memoria de forma, presentan unas peculiares propiedades termo-magneto-
mecánicas, gracias al carácter reversible de la transformación martensítica y a la elevada 
movilidad de las interfaces entre las distintas variantes, lo que las hace atractivas de cara a 
posibles aplicaciones tecnológicas. Algunas de las propiedades termomecánicas más 
importantes son el efecto memoria de forma simple y doble, la superelasticidad, o el efecto 
memoria de forma inducido por campo magnético, las cuales se describen brevemente a 
continuación. 
  
                1.4.1.  Efecto Memoria de Forma Simple 
 
Tal y como se ha indicado en apartados anteriores, si aplicamos un estímulo externo en forma 
de tensión mecánica sobre la fase martensita de una aleación con memoria de forma, se 
producirá una deformación pseudoplástica de la muestra en el sentido en el que se ha aplicado el 
esfuerzo, debido a la deformación elástica y al crecimiento de variantes reorientadas de forma 
más cómoda y favorable respecto al mencionado campo externo. Una vez deformado, el 
material permanece en ese estado hasta que se calienta a una temperatura superior a Af, donde 
tendrá lugar la transformación martensítica inversa, lo que significa que recuperará la forma 
original, la forma de la fase austenita. Si el material, una vez alcanzada la temperatura Af, es 
enfriado de nuevo por debajo de Mf, no sufrirá cambios y la memoria de forma  puede  ser  sólo  
 13 
  
reactivada  deformando  la  martensita  otra  vez Este proceso de recuperación mediante un 
calentamiento inducido de la forma original de un material después de haber sufrido una 
deformación se conoce como Efecto memoria de forma simple. La recuperación de la 
deformación será total siempre y cuando el esfuerzo aplicado no haya llegado a provocar 
deformación plástica. 
 
 
 
 
 
Figura I. VII. Esquema atómico del efecto de memoria de forma simple. 
 
El efecto memoria de forma se ilustra de forma gráfica en la figura I.VII y el proceso para 
obtenerlo se explica a continuación: 
 
En la situación (a), a temperaturas superiores a Af, el material se encuentra en la fase de alta 
temperatura, en las fase austenítica. Si enfriamos el material hasta una temperatura por debajo 
de Mf provocaremos una transformación martensítica directa completa, pero sin deformación 
macroscópica, sin variación de forma debido al proceso de acomodamiento. Con el material en 
estado martensítico (b), al aplicar un esfuerzo mecánico y posteriormente al retirar la carga, el 
material se deforma macroscópicamente debido al crecimiento orientado de las variantes 
respecto al esfuerzo externo (c). El siguiente paso consiste en calentar el material por encima de 
la temperatura Af, sin aplicar ningún tipo de tensión, lo que producirá la transformación 
martensítica inversa y, con ella, el regreso de la muestra a la fase austenítica y la recuperación 
de la forma original, “deshaciendo” la deformación creada por la aplicación de la carga.    
 
En un proceso típico de transformación con memoria de forma, el material se enfría desde fase 
austenita para transformarlo en martensita. En este estado, el material es menos simétrico, pero 
más maleable, por lo que se puede deformar con facilidad, variando su forma. Pero una 
posterior transformación por calentamiento recupera la única estructura de tipo austenita 
posible, lo que a escala macroscópica se traduce en la recuperación de la forma inicial. [15] 
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 El efecto memoria de forma ocurre sólo una vez, y por eso se le suele llamar memoria de forma 
simple, en contraste con el doble efecto memoria de forma, que se describe a continuación. Las 
deformaciones de recuperación son del orden del 7% en las aleaciones SMA, aunque algunas 
llegan al 10%. 
 
 
        1.4.2.    Efecto Memoria de Forma Doble 
 
 
En este apartado vamos a considerar el efecto doble memoria de forma (TWSM), mostrado en la 
figura I.VIII. En la parte izquierda de la gráfica, un elemento totalmente comprimido de SMA se 
deforma por extensión por debajo de Mf. La forma original del elemento (contraído) se recupera 
calentando por encima de Af. La forma contraída permanece cuando el elemento es enfriado de 
nuevo por debajo de Mf. Este es el fenómeno de memoria de forma simple, que, como se ha 
dicho, se realiza una sola vez. En contraste, el TWSM está representado en la parte derecha de 
la figura, y en este caso, el elemento comprimido se extiende calentando, por encima de Af, pero 
ahora se contrae espontáneamente cuando se vuelve a enfriar por debajo de Mf. El elemento se 
extiende de nuevo cuando se calienta por encima de Af y se contrae de nuevo cuando se enfría 
por debajo de Mf, repitiéndose indefinidamente. Es decir, el material tiene la capacidad de 
recordar dos formas, la forma de alta temperatura en el estado austenítico y la forma de baja 
temperatura en el estado martensítico. Para que se produzca este efecto no es necesario aplicar 
ninguna tensión para pasar de una forma a otra, tan solo calentar y enfriar. 
 
Para producir el doble efecto de memoria de forma se necesita un tratamiento térmico especial. 
Aunque hay varios tratamientos que pueden usarse (llamados tratamientos de adiestramiento), 
todos inducen microtensiones en el material que afectan a la nucleación y el crecimiento del 
grano en la martensita, causando que algunas variables se formen preferencialmente. Durante la 
transformación inversa, la austenita hereda los citados defectos cristalinos que se presentan en 
las plaquetas de la martensita, y estos mismos defectos son los causantes de que en la posterior 
transformación directa nucleen en su entorno las mismas plaquetas de martensita en las que 
fueron creados. 
 
Tal y como se ha dicho, este efecto de doble memoria se logra repitiendo muchas veces el ciclo 
de memoria simple. Es un proceso que se llama de Educación o Adiestramiento del material, ya 
que este efecto no es una característica intrínseca de las aleaciones con memoria de forma y 
precisa de tratamientos termodinámicos iniciales, es decir, tratamientos de educación. 
  
Estos tratamientos están basados en la repetición sistemática de ciclos termodinámicos en la 
región de la transformación, hasta el punto que la muestra memorice sus dos formas. En ese 
caso decimos que la muestra ha sido entrenada. [16-20]   
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Figura I. VIII. Comparación de la memoria de forma simple y doble.  
   
 
      1.4.3.     Superelasticidad 
 
Consideramos  ahora otro tipo de memoria de forma que es independiente de la temperatura, 
como es la superelasticidad. La fuerza impulsora para que se produzca la transformación es 
mecánica en vez de térmica. [6] 
 
Este efecto nos permite inducir la transformación martensítica a temperaturas mayores que Af 
mediante la aplicación de un esfuerzo externo en la fase de alta temperatura. Dicho esfuerzo 
realiza un trabajo que supone una contribución adicional a la fuerza responsable de la 
transformación, haciendo posible que se forme martensita termoelástica a temperaturas 
superiores a las que tendría lugar la transformación en el caso en el que sólo fuera inducida por 
temperatura. Cuando dejamos de aplicar esta tensión, el material vuelve a su estado de forma 
original, produciéndose la transformación inversa; en este caso la deformación producida es 
completamente reversible y se restaura por completo. No obstante, esta reversibilidad está 
restringida a tensiones inferiores al límite elástico, ya que si la sobrepasamos, se produce 
deformación plástica del material. Por debajo de este límite se puede obtener una 
transformación martensítica termoelástica reversible a temperaturas superiores a Ms. Por tanto, 
hasta un valor crítico de tensión externa, podemos inducir un aumento de temperatura de la 
transformación de manera reversible.  
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Habitualmente, se suele hablar de comportamiento pseudoelástico en el caso de que la 
deformación recuperada en el calentamiento sea parcial, y de comportamiento superelastico, 
cuando la deformación recuperada es total. El comportamiento pseudoelástico lo podemos 
atribuir a que la transformación martensítica no es completamente reversible al retirar el 
esfuerzo externo, debido a la existencia de interacciones entre placas de martensita y límites de 
grano. Estas deformaciones producen deformación plástica localizada, es decir, deformación 
permanente después de la descarga.  
 
En la figura I.IX se representan las curvas de tensión a distintas temperaturas de una aleación 
con memoria de forma. 
 
 
 
Figura I. IX. Diagrama tridimensional T (temperatura), ε (Deformación), σ (Tensión) para las 
gráficas (1) austenita sin llegar a transformar, (2) efecto superelastico, (3) efecto memoria de 
forma. 
En la gráfica (1) observamos que la temperatura está muy por encima de Af, por tanto, no se 
produce la transformación martensítica. Únicamente obtenemos una deformación de la 
austenita, es decir, el material se comporta como un metal covencional que es tensionado hasta 
producirse la rotura, siguiendo la ley de deformación lineal de Hooke. 
 
En la gráfica (3) se muestra el efecto memoria de forma donde, como ya hemos estudiado 
anteriormente, podemos recuperar una gran deformación aparentemente plástica, con tan solo 
calentar el material. 
 
Por último, en la gráfica (2) viene representada la superelasticidad, en la cual la temperatura se 
encuentra por encima de Af. Al aplicar una tensión, se produce la transformación martensitica, y 
se deforma la martensita elásticamente. Se observa una cierta histéresis ligada a la entalpía de la 
transformación, pero una vez retirada la carga, el material vuelve a restaurar su forma original 
sin precisar de ningún tratamiento térmico. 
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      1.4.4.      Efecto Memoria de Forma Magnética 
 
Las aleaciones con memoria de forma que además son ferromagnéticas (FSMA), presentan una 
propiedad exclusiva, como es el efecto memoria de forma magnética. Es decir, no es una 
característica común de todas las aleaciones con memoria de forma, sino una propiedad aditiva. 
Hemos estudiado hasta ahora el efecto memoria de forma como la capacidad de un material para 
variar la forma mediante la aplicación de un campo o estímulo externo. Dependiendo de la 
naturaleza del citado estímulo al que responden las muestras vamos a diferenciar entre las 
Aleaciones con Memoria de Forma (Shape Memory Alloys,SMA) y Aleaciones 
Ferromagnéticas con Memoria de Forma (Ferromagnetic Shape Memory Alloys,FSMA). 
 
Podemos entender la deformación inducida por campo magnético como la capacidad de 
deformación de la estructura atómica sometida a la presencia de un campo magnético. Esta 
propiedad es producto de la relación entre los dominios magnéticos y la microestructura de 
variantes, que mediante la aplicación de un campo magnético externo en la fase estructural de 
baja temperatura (martensita), provoca una redistribución de variantes de martensita asociados a 
la redistribución de los dominios magnéticos. Este cambio de forma producido por la 
interacción entre el campo magnético y la microestructura martensítica como resultado de la 
redistribución de variantes de martensita al aplicar el estímulo magnético se conoce como 
deformación inducida por campo magnético (Magnetic Field Induced Strain,MFIS) y puede 
llegar a provocar gran deformación macroscópica. Al ser consecuencia del acoplamiento de los 
grados de libertad estructurales y magnéticos en las martensitas termoelásticas ferromagnéticas, 
este efecto sólo tendrá lugar a temperaturas inferiores a la de la transformación martensítica 
(Ms) y a la de la temperatura de Curie (Tc) [21-22], temperatura por encima de la cual la 
agitación térmica destruye el orden magnético. También es posible incluso inducir la 
transformación martensítica mediante la aplicación de un campo magnético a temperaturas 
superiores a Ms (algo similar a lo que ocurría en superelasticidad), pero el campo magnético 
necesario para obtener un cambio de fase es muy grande en el caso concreto del NiMnGa.  
 
Este fenómeno magneto-mecánico es especialmente atractivo ya que permiten dar paso a una 
nueva alternativa en el desarrollo de actuadores, sensores y controladores magnéticos, dotados 
para trabajar a altas frecuencias, de manera multifuncional y sin apenas variación de 
temperatura externa. Hasta ahora, una de las limitaciones del efecto memoria de forma 
tradicional era la lentitud del proceso de respuesta térmica. De este modo, gracias a la rápida 
respuesta al campo magnético en comparación con la respuesta térmica, y dado que las 
aleaciones con memoria de forma ferromagnéticas presentan simultáneamente las propiedades 
típicas tanto de las aleaciones con memoria de forma, como de los materiales magnetostrictivos, 
son capaces de proporcionar grandes deformaciones operando a elevadas frecuencias. Además, 
las diferentes características magnéticas que nos ofrecen las fases de alta temperatura (austenita) 
y baja temperatura (martensita), nos permite obtener un gran efecto magnetocalórico (propiedad 
de algunos materiales para modificar su temperatura cuando son colocados en un campo 
magnético) y que resulta útil por ejemplo en la refrigeración magnética.  
 
A nivel microscópico, en materiales ferromagnéticos y para temperaturas por debajo de la Curie 
(T<<Tc), los momentos magnéticos de los átomos se encuentran todos alineados. Pero a escala 
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macroscópica, el momento magnético puede ser muy inferior al momento de saturación o 
incluso ser nulo. La explicación de este comportamiento radica en que los materiales 
macroscópicos están formados por un gran número de pequeñas regiones o dominios 
magnéticos en cuyo interior la imanación local está saturada. No obstante, la dirección de la 
imanación en cada uno de estos dominios puede que no sea la misma, anulándose entre sí y 
provocando que la imanación a nivel macroscópico sea nula. Por este motivo, es necesario 
aplicar un campo magnético exterior para provocar la imanación de la muestra y alcanzar la 
saturación, tal y como se demuestra en la figura I.X.   
 
 
Figura I.X. Esquema de las pequeñas regiones o dominios magnéticos en un metal 
ferromagnético. 
 
Al igual que ocurría en las aleaciones con memoria de forma convencionales, la redistribución 
de variantes bajo campo magnético tiene lugar mediante el crecimiento de aquellas varientes 
con orientación más favorable al esfuerzo externo. Para que ocurra la citada redistribución de 
variantes, el esfuerzo externo deberá superar una tensión crítica, denominada tensión de 
demaclado. Una vez aplicado el campo magnético externo, la imanación tiende a rotar desde 
unas determinadas direcciones cristalográficas que le son más favorables, denominadas 
direcciones de imanación fácil, hacia la dirección del campo magnético externo. Lógicamente, 
los granos cuyas orientaciones se encuentran en la dirección de fácil imanación se saturarán a 
campos magnéticos más bajos, mientras que los orientados en las direcciones menos favorables, 
deberán acomodar su momento resultante rotando hacia la dirección del campo, por lo que 
alcanzarán la saturación a campos mucho más elevados. En la figura I.XI se ilustra el 
mecanismo de la reorientación de variantes mediante la aplicación de un campo magnético.   
 
 
 
Figura I.XI. Reorientación de variantes de martensita por la aplicación de un campo 
magnético externo (H). 
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El parámetro de la imanación de saturación (Msat) [22] tiene su relevancia, ya que a medida 
que su valor aumenta, también aumentara la tendencia de la imanación a rotar desde las 
direcciones de fácil imanación a la dirección del campo magnético externo, con lo que llegará 
un punto en el que se obtendrá un único dominio magnético con la misma dirección que el 
campo. En la figura I.XII se puede observar la imanación de saturación, dentro del ciclo de 
histéresis magnético. 
 
 
 
 
Figura I.XII. Diagrama de  
inducción magnética (B) frente 
al campo magnético exterior   
(H)   aplicado,   donde   se   
puede distinguir el punto 
donde la imanación está 
saturada. 
 
 
 
Para que se produzca el efecto MFIS, es decir para que se pueda inducir una deformación bajo 
campo magnético, es de especial importancia conocer la relación entre los dominios magnéticos 
y la tensión en las fronteras de las variantes. Si la energía de anisotropía magnetocristalina 
(energía que hace que la imanación se oriente preferentemente a lo largo de ciertos ejes 
cristalográficos definidos como direcciones de fácil imanación) es elevada, las imanaciones 
están fuertemente ligadas a las orientaciones cristalográficas de cada variante. Por este motivo, 
si dicha energía de anisotropía es mayor que la energía de movimiento de las fronteras de cada 
variante, la aplicación de un campo magnético creará una presión en la frontera que provocara el 
crecimiento de las variantes, orientadas en la dirección del campo magnético aplicado. Por lo 
tanto, en el caso en el que se redistribuyen los dominios magnéticos, se produce un movimiento 
de variantes que implica la deformación macroscópica (deformación de la estructura atómica) 
del material. En este caso, la deformación no desaparece al remitir el campo magnético, como 
vimos que ocurría en la superelasticidad al retirar la tensión mecánica, si no que permanece. Por 
el contrario, si la anisotropía magnetocristalina es pequeña, la aplicación de un campo 
magnético externo solo provocará la rotación de la imanación pero no el movimiento de las 
variantes.   
 
Las mayores deformaciones inducidas mediante campo magnético han sido conseguidas en 
aleaciones NiMnGa. El efecto MFIS en las aleaciones ferromagnéticas ha sido muy estudiado 
en los últimos años. Pese a que se desconocía el grado de deformación que se podía obtener con 
este efecto, se esperaba llegar a un nivel de deformación en martensitas ferromagnéticas similar 
al de las deformaciones termo-elásticas asociadas al efecto memoria de forma. Esto se logró en 
el año 1996 de forma experimental en una aleación NiMnGa [20], lo que abrió la puerta a un 
gran número de trabajos de caracterización y optimización del efecto MFIS. Como resultado de 
esta búsqueda, se han encontrado numerosos sistemas que presentan el efecto memoria de forma 
magnética, como FePd, FePt, CoNiAl… etc, aunque hasta la fecha las mayores deformaciones 
bajo campo magnético siguen siendo las logradas en el sistema NiMnGa. 
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La deformación obtenida  con la aplicación de un campo magnético, unido a la rápida respuesta 
del campo magnético en comparación con la respuesta térmica, hacen del efecto MFIS un 
fenómeno muy interesante de cara a su aplicación práctica. Como se ha mencionado 
anteriormente, el sistema NiMnGa es en el que mayores deformaciones bajo campo magnético 
se han observado y uno de los más estudiados del mundo, sin embargo, su excesiva fragilidad es 
un inconveniente que todavía no ha conseguido superarse. Por tanto, en la búsqueda de 
alternativas, el sistema NiMnIn, el cual es objeto de nuestro estudio, aparece como una vía 
nueva a estudiar.      
 
En la figura I.XIII, se muestran algunas de la propiedades que se han estudiado en este apartado, 
como son la memoria de forma simple, el efecto memoria de forma magnética y la 
superelasticidad. 
 
 
 
 
 
 
 
Figura I.XIII. Ilustración esquemática de los mecanismos del efecto memoria de forma (1), el 
efecto memoria de forma magnética (2) y la superelasticidad (3).  
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1.5.      Aleaciones Ni-Mn-In  
 
Las aleaciones que experimentan una transformación martensítica han sido objeto de estudio 
durante muchos años. Dentro del grupo de los materiales que sufren este tipo de transformación 
se encuentran las aleaciones de Heusler (X2YZ). Dichas aleaciones son compuestos 
intermetálicos ternarios con una composición estequiometrica de elementos magnéticos y no-
magnéticos. Estas aleaciones incluso poseen  la peculiaridad de que pueden presentar carácter 
ferromagnético a pesar de que ninguno de los elementos que están presentes en su composición 
sea ferromagnético por sí solo, lo que las convierte en materiales muy interesantes. 
 
En las aleaciones Heusler (X2YZ) encontramos aleaciones ferromagnéticas con memoria de 
forma (FSMA), entre las cuales predomina la aleación Heusler, Ni2MnGa, donde el campo 
magnético induce a deformaciones cercanas al 10% [42]. De hecho, con el comienzo de la 
caracterización de la aleación Ni2MnGa [23-24], las aleaciones Heusler han sido estudiadas 
desde hace 40 años, bajo la fórmula general X2YZ. Las aleaciones originales contenían cobre, 
manganeso y estaño y fueron obtenidas por primera vez por Conrad Heusler. 
 
1.5.1.      Aleaciones Metamagnéticas  
 
Entre las aleaciones ferromagnéticas convencionales se encuentra una familia interesante como 
es la de las aleaciones Ni-Mn-X, donde sabemos que el momento magnético se atribuye 
principalmente a los átomos de Mn [25]. No obstante, la familia de las aleaciones ternarias Ni-
Mn-X presenta diferentes propiedades dependiendo del elemento X. En el caso particular de la 
aleación compuesta por Ni-Mn-Ga, los momentos magnéticos en la fase martensítica son 
mayores que los momentos en la fase austenítica. Esto implica que la transformación 
martensítica tenga lugar entre una fase de austenita ferromagnética y una fase de martensita 
ferromagnética, tal y como se observa en la figura I.XIV.  
 
Figura I.XIV. Imanación en función de la temperatura en una aleación Ni-Mn-Ga con 
transformación martensítica desde una fase austenita ferromagnética a una fase martensita 
ferromagnética. 
 
 
 22 
  
 
Sin embargo, la aleación que se va a estudiar en este proyecto pertenece al sistema Ni-Mn-In, y 
se trata de una aleación metamagnética. Tras analizar las propiedades magnéticas y estructurales 
de estos sistemas [26-27], se ha demostrado que, al contrario del sistema Ni-Mn-Ga, en estos 
sistemas de aleaciones, los momentos magnéticos en la fase martensítica son menores que los 
momentos en la fase austenítica [28]. Esto conlleva que la transformación martensítica se pueda 
dar entre una fase de austenita ferromagnética y una fase de martensita paramagnética, tal y 
como observamos en la figura I.XV. Como consecuencia de la diferencia de imanación entre 
ambas fases, al someter la aleación a un campo magnético externo es posible desplazar 
(disminuyendo) la temperatura de la transformación martensítica. Esto constituye una ventaja 
frente a las aleaciones ferromagnéticas, donde resulta mucho más difícil inducir la 
transformación martensítica. La razón es que, para el caso “ferro-para” los campos magnéticos 
externos que hay que aplicar para variar la temperatura de la TM, son mucho menores que los 
que hay que aplicar en las aleaciones “ferro-ferro”. Dicho en otras palabras, la variación de 
temperatura de la transformación martensítica bajo campo magnético es mucho más sensible 
para aleaciones metamagnéticas (“ferro-para”), que para aleaciones ferromagnéticas (“ferro-
ferro”).   
 
 
 
 
Figura I.XV. Gráfica explicativa del comportamiento del sistema Ni-Mn-In desde una fase     
austenita ferromagnética a una fase martensita paramagnética en función de la temperatura. 
 
 
A continuación, se va a mostrar el comportamiento de la aleación metamagnética al aplicar tres 
campos magnéticos externos de diferente valor. A través de la figura I.XVI, notamos como al 
aplicarle el campo magnético de mayor valor, se induce la transformación martensítica a una 
menor temperatura en comparación con la transformación martensítica producida por un campo 
magnético más pequeño. Por tanto generalmente es necesario aplicar altos campos magnéticos 
[29].  
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Figura I.XVI. Gráfica comparativa del comportamiento del sistema Ni-Mn-In, desde una fase 
austenita ferromagnética a una fase martensita paramagnética, cuando se aplican tres campos 
magnéticos de diferente valor. 
 
 
En la figura I.XVI, se observa en color rosa cómo a 280K se puede inducir la transformación 
desde una fase martensítica a una fase austenítica, simplemente aplicando un campo magnético 
[30]. Como se puede observar, a medida que el campo magnético va aumentando, las 
temperaturas características de la transformación martensítica se desplazan hacia la izquierda, 
hacia temperaturas más bajas. Esta propiedad da lugar a un efecto magnetocalórico inverso 
gigante que provoca la disminución de la temperatura de la transformación en presencia de un 
campo magnético. Esta es una de las propiedades magnetocalóricas que se han descubierto al 
estudiar la influencia que proporciona la presencia de un campo magnético en relación a la 
transformación martensítica [31-32]. 
 
En la gráfica se puede comprobar como en aleaciones “ferro-para”, la diferencia de imanación 
entre ambas fases es grande y por tanto la variación de temperatura entre los casos sin 
aplicación de campo magnético y con aplicación de campo magnético es también grande. 
 
 
1.5.2.      Influencia de la composición 
 
Al realizarse numerosos estudios sobre diferentes composiciones en este sistema se ha 
comprobado la fuerte dependencia que existe de la temperatura de transformación martensítica y 
de la temperatura de Curie con la composición. 
 
 La serie de Ni-Mn-X presenta un tipo de características comunes tales como estructuras 
cristalográficas de la martensita y el aumento en los cambios de entalpía y entropía conforme al 
incremento de los electrones de valencia por átomo. Por ejemplo, en la aleación NiMnIn se ha 
comprobado que la temperatura de transformación aumenta al disminuir el porcentaje de Indio 
en la composición [26]. Estas aleaciones han sido estudiadas sistemáticamente en función del 
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número medio de electrones de valencia por átomo (e/a), mediante la siguiente fórmula, que 
incluye el número de electrones de valencia de cada elemento y el porcentaje de cada uno de 
ellos en la aleación 
 
% % %
% % %
10 7 3
º / at at at
at at at
Ni Mn InN e a
Ni Mn In
× + × + ×
=
+ +
 
 
 
1.5.3.      Influencia del orden atómico  
 
Por otro lado se ha demostrado que la variación de las temperaturas características y el 
magnetismo son dependientes tanto del orden atómico como de los tratamientos térmicos 
aplicados en las aleaciones Ni-Mn-Ga y Ni-Mn-In [33-34]. 
 
Por este motivo es necesario diferenciar los dos tipos de estructuras de orden propias de estas 
aleaciones, como se muestran en la figura X.VII, para el caso de la estructura Ni-Mn-In. En la 
parte derecha se representa la microestructura B2, con ordenamiento a primeros vecinos y que 
tiene lugar a altas temperaturas. En esta estructura, los átomos de Ni, representados en color 
negro, se hallan en el centro de las celdas, y los átomos de Mn e In, representados de color 
amarillo, ocupan las subredes de los vértices de forma aleatoria. Esta estructura B2, como se 
puede comprobar, se muestra más desordenada que la estructura L21, la cual se observa a 
menores temperaturas, tratándose de una estructura tipo Heusler con orden atómico a segundos 
vecinos. En esta estructura L21, el Níquel, de color negro, ocupa la posición central del cubo, 
mientras que los átomos de Mn e In, representados en color verde y gris respectivamente, se 
alternan en los vértices de manera ordenada. Se trata de una estructura FCC.     
 
 
 
Figura I.XVII. Representación de las estructuras B2 (dcha, altas temperaturas) y L21 (izqda, 
menores temperaturas) de la fase austenítica del sistema NiMnIn. 
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El orden atómico puede ser modificado cambiando la composición de la aleación o bien según 
los diferentes tratamientos térmicos a los que se someta la aleación. 
 
En la figura I.XVIII, se representa de forma esquemática la evolución del grado de orden L21 en 
función de la temperatura tanto para una muestra sometida a un proceso de recocido y posterior 
templado (AQ en la gráfica) como para una muestra recocida con posterior enfriamiento lento 
(Temple+EL en la gráfica). Observando la figura, notamos como al enfriar lentamente la 
muestra obtenemos un grado de orden superior que si la enfriamos rápidamente. De este 
segundo modo, mediante el proceso de templado, la muestra presentara una microestructura 
desordenada, más próxima a B2. En este caso, el equilibrio será metaestable, es decir, la muestra 
tratara de liberar energía en forma de calor para alcanzar el estado de mínima energía. Este 
proceso de ordenamiento que se ha descrito, lo observamos en la figura, y se produce mediante 
el calentamiento de una muestra que inicialmente se encuentra desordenada hasta temperaturas 
alrededor de 300ºC. Esta evolución hacia el orden está estrechamente ligada a la existencia de 
un pico exotérmico (proceso de liberación de calor, citado en este párrafo) que aparece a 300ºC 
para el NiMnIn, vinculado a un proceso irreversible, ya que una vez alcanzado, la muestra 
permanecerá ordenada hasta que se vuelva a templar [35]. Por tanto, el pico exotérmico de 
ordenamiento solo aparecerá en las muestras recién templadas pero no en las muestras enfriadas 
lentamente, ya que estas se encontraran ordenadas. Las características de este pico se estudiaran 
con más profundidad en el apartado de resultados. 
 
De esta manera el proceso de ordenamiento se puede obtener de dos maneras; con un 
enfriamiento lento después de un recocido hasta temperatura ambiente o con un calentamiento 
de la muestra que ha sido congelada (templada). En la primera de ellas, al enfriar lentamente la 
aleación se consigue que los átomos de Mn e In se ordenen por si mismos en los vértices de los 
cubos mientras el Ni permanece en el centro de la celda. La segunda manera consiste en calentar 
la muestra por encima del pico exotérmico asociado al orden atómico.    
 
Siguiendo con la descripción de la figura, se muestran dos temperaturas relevantes; una es la 
temperatura que separa la estructura B2 de la L21, estimada aproximadamente a 700ªC para el 
NiMnIn y la otra temperatura también estimada aproximadamente a 300ºC para el caso del 
NiMnIn, que nos indica el máximo orden que se puede alcanzar para una estructura L21. Estas 
temperaturas son diferentes para cada aleación. Por ejemplo en el caso del NiMnGa, donde son 
más elevadas [36-37]. 
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Figura I.XVIII. Representación del grado de orden L21 frente a la temperatura para una 
aleación Ni-Mn-In. 
 
 
 
Además, cabe comentar que estudios basados en la variación del orden atómico mediante 
tratamientos térmicos han demostrado que influye en las propiedades estructurales y 
magnéticas. Por ejemplo, en el sistema estudiado NiMnIn, la temperatura de transformación 
martensítica (Tm) disminuye como consecuencia del incremento del grado de orden atómico de 
la estructura L21, mientras que la temperatura de Curie aumenta. Además, se ha relacionado el 
orden atómico de la estructura L21 con las posibles ubicaciones de los átomos de Mn en la red 
cristalina. De tal forma que, cuando los átomos de Mn se sitúan en su correspondiente subred 
aumenta el grado de orden atómico L21. Al mismo tiempo, afecta a la imanación, ya que los 
átomos de Mn se acoplan ferromagneticamente incrementando el momento magnético al 
encontrarse en su correspondiente subred [38]. En el caso contrario, cuando los átomos de Mn 
se encuentran en la subred del Indio, disminuye el orden atómico L21, y lo átomos de Mn se 
acoplan antiferromagneticamente atenuando el momento magnético y por tanto disminuyendo 
también la temperatura de Curie.  
 
 
1.6. Objetivos 
 
En la actualidad, el fin último de los estudios realizados con aleaciones está orientado hacia la 
aplicación práctica a la que se puede llegar con ellos. Sin embargo, alcanzar este objetivo final 
es complicado a corto plazo. Este proyecto se va a centrar en el estudio de las aleaciones con 
memoria de forma metamagnéticas Ni-Mn-In y en particular en el efecto que los tratamientos 
térmicos y mecánicos provocan en la transformación martensítica [39,40] y en las temperaturas 
características de dicha transformación [41]. 
 
En estudios anteriores se han analizado la influencia de los tratamientos térmicos de temple en 
aleaciones Ni-Mn-In, pero no se ha observado la influencia que puede llegar a tener la molienda 
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mecánica de la aleación. Incluso, se ha demostrado que la deformación puede estabilizar la 
transformación martensítica en aleaciones con memoria de forma basadas en Cu y en Ni-Ti. Sin 
embargo, todavía no está del todo claro como la deformación afecta al comportamiento de la 
transformación martensítica y a la microestructura en la aleación NiMnIn.  Por tanto, en base a 
lo expuesto, el objetivo principal del proyecto es caracterizar la influencia de los tratamientos 
térmicos en el orden atómico y sobre todo, estudiar la variación de la transformación 
martensítica y de sus parámetros termodinámicos, así como de la microestructura, a través de la 
introducción de defectos micro-estructurales por molienda mecánica. Estos polvos obtenidos 
mediante molienda mecánica serán caracterizados microestructuralmente mediante difracción de 
rayos X y microscopía óptica y térmicamente a través del calorímetro diferencial de barrido. 
También se va a estudiar la influencia de  tratamientos de envejecimiento en el proceso de 
ordenamiento atómico que se produce cuando la temperatura de la aleación alcanza la 
temperatura del pico exotérmico asociado al orden atómico.  
     
Para abordar el proyecto en su conjunto, será necesario ir completando diferentes etapas, 
marcándose pequeños objetivos, que una vez realizados, nos permitirá seguir avanzando hacia el 
estudio propuesto. En primer lugar, se llevará a cabo la elaboración de la aleación a partir de 
elementos puros. Como se ha comentado, las características de la transformación martensítica se 
ven afectadas por la concentración de la aleación. Por ello, se determinara la composición 
adecuada para obtener una temperatura de transformación medible con el equipo disponible en 
el laboratorio. Está aleación a temperatura ambiente se encuentra en fase austenita, por tanto no 
será preciso hacer ningún tipo de rectificación en lo que a su composición se refiere. Por tanto, 
el primer objetivo marcado es la elaboración de la muestra del sistema NiMnIn, algo nada 
sencillo, ya que no resulta evidente. El siguiente paso consiste en optimizar dicha aleación, y 
para ello se aplicaran diferentes tratamientos térmicos de homogeneización en el horno vertical, 
siendo el temple desde alta temperatura el más común de ellos. Este proceso resulta interesante 
ya que permite retener un cierto grado de desorden con un templado suficientemente rápido, al 
estar la austenita desordenada a alta temperatura.  
 
A continuación se realizarán estudios de calorimetría, que nos proporcionaran indicios sobre la 
presencia o existencia de la transformación martensítica, así como de la temperatura de Curie, 
de los picos de transformación, de sus parámetros termodinámicos, de los picos de 
ordenamiento a alta temperatura…etc. Asimismo, este análisis calorimétrico nos permitirá saber 
si la aleación elaborada es homogénea en toda su composición, si transforma a la temperatura 
deseada o si se produce el ordenamiento a alta temperatura. 
 
Posteriormente se caracterizará la microestructura de la aleación mediante el microscopio 
electrónico de barrido y el microscopio óptico. También se realizará, con la ayuda del profesor 
un estudio de las propiedades magnéticas de la aleación en el magnetómetro SQUID. 
 
Como último paso, se realizará un estudio de la estructura atómica de la muestra con la ayuda 
del difractómetro de rayos X. En este equipo se analizan las direcciones de difracción de un haz 
de rayos X enviados contra la muestra, permitiendo conocer  la estructura de los átomos, la 
deformación sufrida por dicha estructura, el tamaño del cristal y la distancia atómica, entre 
otros. 
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En resumen, los principales objetivos que se proponen en este estudio son: 
 
• Elaboración, mediante elementos puros, de una aleación Ni50Mn34In16, no comercial.  
  
• Caracterización microestructural de la aleación con el microscopio electrónico de 
barrido; estudio del tamaño de grano, composición atómica, presencia o no de fases 
precipitadas. 
 
• Optimización de la transformación martensítica mediante tratamientos térmicos a 
diferentes temperaturas y el estudio de la influencia de estos tratamientos en el orden 
atómico y en la homogeneización. 
 
• Caracterización de la muestra en el microscopio óptico para confirmar la existencia 
de la transformación martensítica y la obtención de micrografías y soporte gráfico 
que ilustren dicho proceso.  
 
• Determinación de las propiedades magnéticas de la aleación con la ayuda de un 
magnetómetro. 
 
• Introducción de defectos microestructurales mediante molienda mecánica realizada 
con mortero.  
 
• Realización de diferentes tratamientos térmicos aplicados a la muestra en polvo para 
ver cómo influyen en la transformación martensítica, en las temperaturas 
características y en los parámetros termodinámicos. 
 
• Valoración de los diferentes resultados obtenidos antes y después de la molienda 
para estudiar la influencia de la deformación en la transformación martensítica. 
 
• Hallar los parámetros termodinámicos antes y después de la molienda. Comparación 
de dichos resultados. 
 
• Mediante difracción de rayos X, correlacionar defectos estructurales y tamaño de 
grano.   
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2. TÉCNICAS EXPERIMENTALES 
 
En este apartado se van a describir los distintos equipos utilizados para la elaboración de la 
aleación y para la posterior caracterización y estudio de la misma.  
 
     2.1. Elaboración y preparación de la muestra 
 
Todas las aleaciones estudiadas en este proyecto, han sido elaboradas en el laboratorio de 
Materiales del Departamento de Física de la Universidad Pública de Navarra, situado en el 
edificio de los Acebos.   
 
      2.1.1. Horno de arco “Edmun Bühler MAM-1” 
 
Para la elaboración de la aleación se ha precisado de un horno de arco “Edmund Bühler MAM-
1”. Este es un dispositivo que produce un arco eléctrico mediante la transferencia de electrones 
entre un electrodo móvil y el material que se pretende fundir. El citado arco, se produce al poner 
en contacto el ánodo con el cátodo y separándolos, de manera que se alcanzan temperaturas 
cercanas a los 3500ºC, provocando la fusión de los elementos puros situados en el crisol. 
 
Con el objetivo de obtener un buen resultado en este proceso, será necesario un cierto cuidado 
en el procedimiento que se debe seguir a la hora de colocar los tres elementos sobre la pletina de 
cobre. Se colocará en primer lugar una lámina grande de Manganeso, a continuación las 
“lagrimas” de Indio, y por encima, se cubrirá con el resto del Manganeso sobrante. Como 
último paso, se colocará la “barra” de Níquel para evitar que el material que se encuentra por 
debajo salte. El motivo principal no es otro que las respectivas temperaturas de fusión de cada 
elemento (In=157ºC,Mn=1245ºC,Ni=1455), lo que implica obviamente una fusión rápida del 
Indio (que puede incluso llegar a perder masa debido a la evaporación) y una fusión 
sensiblemente más lenta del Níquel y el Manganeso. El proceso a seguir para la utilización del 
horno de arco se describe a continuación; en primer lugar, tal y como se ha indicado, se colocan 
los metales encima de la pletina de cobre, donde más tarde tendrá lugar la fusión y se cierra 
herméticamente la zona a través de una campana de cristal que permite observar todo el proceso 
que se lleva a cabo en el interior. Una vez aislado, es necesario hacer un primer vacío en el 
interior con el fin de evitar que el metal se oxide con el oxígeno presente, debido a que se van a 
alcanzar altas temperaturas cuando salte el arco. Posteriormente, y tras abrir el acceso general de 
Argón con el manómetro hasta una presión de 1,5 bar, se introduce el citado gas con el objetivo 
de conseguir una atmósfera inerte y evitar problemas con la presión de saturación. El proceso de 
hacer vacío e introducir Argón se repetirá hasta tres veces consecutivas, asegurándonos de haber 
purgado bien la atmosfera en la que se va a realizar el trabajo de fusión. Una vez que se han 
obtenido unas óptimas condiciones de trabajo, se va a proceder a manipular el cátodo mediante 
un “joystick”, que haciendo un leve contacto en el ánodo hace saltar el arco de electrones. 
Inmediatamente se retira el “joystick” para no dañar el ánodo (teniendo cuidado para que no se 
apague el arco)  y se coloca encima de los trozos de los metales durante un periodo de tiempo, 
provocando que se calienten y realizando de esta manera una primera fusión. 
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Figura II.I. Horno de arco del Laboratorio. 
 
Este tiempo de utilización del arco deberá estar limitado, ya que aunque la pletina está 
refrigerada por agua, las altas temperaturas que se alcanzan y el sobrecalentamiento hacen que 
sea peligroso trabajar continuamente con él. Después de realizar la fusión deseada se le resta 
potencia a la máquina de forma progresiva para que se apague el arco y se espera unos instantes 
a que el interior del horno se enfríe. Una vez enfriado, se vuelve a hacer vacío, pero en esta 
ocasión para retirar el Argón e introducir aire a presión atmosférica, para posteriormente poder 
abrir la campana de cristal. El siguiente paso es retirar los trozos de los metales que se han 
logrado fundir y también aquellas partículas de metal que han podido saltar en el proceso, y se 
depositan en un recipiente externo. Posteriormente se lija y se limpia a conciencia la pletina del 
horno para eliminar impurezas y dejar la base en buenas condiciones de cara a una futura fusión. 
 
Como se ha indicado, no es posible trabajar de forma continuada con el arco, por lo que hay que 
realizar la fusión en varias etapas. Por tanto, se vuelven a meter los fragmentos de los metales y 
se repite el proceso para que poco a poco los trozos de los metales se vayan fundiendo mejor, la 
fusión sea todo lo homogénea posible, y para que la aleación vaya tomando forma de pastilla. 
 
 
      2.1.2. Horno vertical de laboratorio          
 
El hecho de que el enfriamiento en el horno de arco sea direccional y no homogéneo hace 
necesario someter a la muestra a tratamientos térmicos a altas temperaturas para obtener una 
homogeneidad composicional adecuada. Para este fin, se dispone de un horno vertical de temple 
en atmósfera controlada construido artesanalmente por profesores del Departamento de Física. 
Definimos los dos tratamientos térmicos empleados. 
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• Homogeneizado: (Recocido a alta temperatura + enfriamiento lento) Tratamiento 
térmico empleado para darle homogeneidad a la aleación, aplicándose después del 
proceso de fusión. Se ha realizado un primer proceso de homogeneización 
después de la elaboración a 800ºC durante un tiempo estimado de 6 horas, 
finalizando con un enfriamiento lento y progresivo hasta temperatura ambiente. 
El resultado obtenido es de ordenamiento estructural. Con posterioridad a este 
primer tratamiento, este proceso se ha aplicado tanto al bulk como a la muestra en 
polvo a diferentes temperaturas.  
   
 
• Templado: Con el objetivo de inducir un desorden a nivel atómico en la estructura 
de la muestra, se han realizado tratamientos de templado desde temperaturas 
cercanas a 850ºC durante 24 horas para la muestra original. En este caso se 
produce un enfriamiento inmediato de la muestra al introducirse esta en agua 
líquida a 0ºC, “congelando” o preservando la estructura que poseía a la 
temperatura de templado, tal y como se indicó en el apartado 1.5.3. A la muestra 
recién templada la denominamos AQ. 
 
• Recocido: Tratamiento térmico basado en el calentamiento de la muestra 
templada hasta altas temperaturas con el objetivo de disminuir defectos y ordenar. 
A la muestra recién recocida hasta altas temperaturas la denominamos PQ. 
 
 
 
Figura II.II. Representación virtual del interior del Horno Vertical (Fig. Izquierda) y fotografía 
real del Horno Vertical del Laboratorio (Fig. Derecha). 
 
El horno vertical consta de un tubo de cuarzo de aproximadamente un metro de longitud y que 
está en posición vertical. Por su interior se deslizan las muestras que se encuentran enrolladas a un 
alambre especial preparado para trabajar a altas temperaturas, que recibe el nombre de hilo 
Kanthal. Este alambre pende de un pasador extraíble que se halla en la parte superior del horno, y 
que sujeta la pastilla de metal a una altura delimitada. Esta altura está determinada por la posición 
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de la bobina que se encuentra arrollada alrededor del cuerpo del horno, y que a su vez, es la 
encargada de producir el calor necesario mediante efecto Joule, al ser recorrida por la corriente 
eléctrica. 
 
Una vez situada la pieza se cierra herméticamente la entrada y la salida del horno mediante un 
o´ring y una mordaza con tornillo y tuerca de mariposa, como se indica en la figura II.III. Al igual 
que en el horno de arco, es necesario realizar una primera purga de aire vara evitar que el oxígeno 
presente produzca oxidación. Para ello se realiza un vacío mediante la activación de la bomba 
hasta  alcanzar una presión de 3,1x10-2 mbar y seguidamente, se introduce Argón hasta 2,1x101 
mbar, a través de una válvula de paso. Tras repetir el proceso 3 veces consecutivas, se cierra la 
válvula y se enciende el horno, regulando la temperatura mediante el termopar integrado fijamente 
en la bobina. Para que dicha medida sea contrastada, el dispositivo cuenta con otro termopar 
acoplado en la tapa del horno, que actúa como sensor de temperatura del cuerpo del horno. Por 
tanto, y a pesar de que existe una gran inercia térmica entre ambos, los dos deberán marcar una 
temperatura muy similar. 
 
  
 
 
Figura II.III. Imagen del o´ring 
y de la mordaza. 
 
 
 
 
 
 
En el caso del proceso de homogeneizado, una vez se haya cumplido el tiempo determinado a la 
temperatura deseada, esta se disminuye mediante los controles hasta temperatura ambiente y se 
deja enfriar lentamente. En cambio, si el proceso es de templado, una vez transcurrido el tiempo a 
una cierta temperatura, se destapará la cobertura inferior del tubo de cuarzo e inmediatamente se 
extraerá el pasador superior que sostiene el hilo de Kanthal, cayendo la muestra a un recipiente 
con agua a 0ºC que se habrá colocado previamente debajo del tubo de cuarzo, como se observa en 
la figura II.II.    
 
      2.1.3. Metalurgia 
 
Antes de proceder a la caracterización de la aleación elaborada se deben seguir unos pasos 
previos, y entre ellos se encuentra el extraer unas pequeñas muestras para realizar el estudio. 
Para ello, se disponen de dos sierras, una Buehler Isomet Low Speed Saw y una Buehler Isomet 
1000 Preccision Saw (figura II.IV.). Esta última, refrigerada con aceite, se ha utilizado 
únicamente en este proyecto para el corte de la barra de Níquel a la medida deseada. En cambio, 
para la preparación de las muestras, se ha cortado la pastilla metálica en discos mediante la 
sierra Buehler Isomet Low Speed Saw, refrigerada con agua, ya que a pesar de que alcanza una 
menor velocidad, permite realizar un corte más preciso desperdiciando el menor material 
 33 
  
posible. En este caso se comienza el corte con una pequeña hendidura que guía la trayectoria del 
corte, y que se profundiza a medida que se aumenta la velocidad y se añade peso. Una vez 
producido el disco de la muestra metálica, la obtención de piezas más pequeñas (del orden de 
50-60 mg), se realizará de forma manual a través de unos alicates. 
 
  
 
 
Figura II.IV. Sierra Buehler Isomet 1000 Preccision Saw (izquierda), refrigerada con aceite y 
Buehler Isomet Low Speed Saw (derecha) refrigerada con agua. 
 
 
      2.1.4.  Encapsulado para microanálisis 
 
Para realizar un microanálisis con el microscopio electrónico de barrido en el servicio de apoyo 
a la investigación (S.A.I), primero es necesario realizar un proceso de preparación de las 
muestras. Una vez seleccionados los fragmentos que interesa analizar se realiza el proceso de 
encapsulado. Para dicho proceso se ha utilizado resina y endurecedor, siendo ambos productos 
de la marca “Buehler epoxicure resin and hardener”. Lo que se pretende obtener es una especie 
de cilindro de material duro y traslúcido que contenga en su interior las muestras de la aleación 
que se llevarán a analizar. Para ello, se precisa de un recipiente donde verter los productos, que 
como ya se ha dicho antes, tendrá forma de cilindro para que la mezcla adopte esta misma 
forma. Lo primero que se hace es colocar las muestras de la aleación en el recipiente, con 
alguna de sus caras planas en contacto con la base de este. A continuación se realiza en una 
probeta una mezcla de resina y endurecedor (en este caso una proporción de cinco partes de 
resina por cada parte de endurecedor según las recomendaciones del fabricante) y después de 
removerla bien para que los productos se mezclen correctamente, se vierte dicha mezcla en el 
recipiente que contiene las muestras. Para que el fluido se endurezca se tiene que dejar reposar y 
que el endurecedor haga efecto, de modo que se deja unas 24 horas reposando. Cuando se 
compruebe que la mezcla está completamente solidificada, se extrae el cilindro traslúcido del 
recipiente, ya preparado para su correspondiente proceso de análisis.  
 
 
 34 
  
 
 
Figura II.V. Fotografía de la muestra encapsulada a la derecha y de la resina y el endurecedor 
a la izquierda. 
 
      2.1.5.  Microlijado para el estudio óptico 
 
Para proceder al estudio con el microscopio óptico es necesaria una preparación previa de las 
piezas que serán objeto de estudio. Estos preparativos se llevaran a cabo por medio de un 
estricto lijado para que la imagen que nos proporcione el microscopio sea lo más nítida posible 
dentro de una escala muy pequeña para ver con precisión las características microestructurales. 
De este modo, una vez aplicado el tratamiento térmico correspondiente (del cual queremos 
estudiar sus consecuencias), se cortara un disco de la aleación mediante sierra mecánica y se le 
someterá a este proceso. 
 
Para ello, se aprovechara la cara más plana del disco para realizar sobre ella la aplicación de 
diferentes lijas con distinto número de grano. El número de grano nos indica el tamaño del 
mismo. Es decir, cuanto menor es el número de grano mayor será el número de lija. 
 
La primera parte del proceso se realiza con lijas al agua, las cuales se utilizan para acabados 
muy finos de metales, y como el objetivo es pulir cada vez más la superficie, el número de lija 
irá aumentando de manera gradual en las lijas utilizadas para que el tamaño de grano sea cada 
vez menor. Preferentemente, el lijado se realizara en círculos, para evitar que se formen líneas 
de rayado que nos dificulten una futura visión en el óptico. Por tanto, se empezará con una lija 
al agua de tamaño 800, y se pasará posteriormente a una de tamaño 1200, luego a una de 2500 y 
por último a una de 4000, entre las cuales se limpiará la pieza con acetona para evitar mezclar 
granos de diferente tamaño y contaminar las lijas.   
 
En la segunda parte del lijado se utilizan paños, siendo muy similar al anterior proceso. Estos 
paños se adquieren en bruto y posteriormente se rocían con un espray que contiene granos de 
diamante muy finos en los que hay diferentes tamaños, tal y como ocurría en el caso anterior. 
Estos granos de diamante serán los encargados de hacer la función lijadora, y se recurrirá a ellos 
de la misma manera que antes, de mayor tamaño de grano a menor tamaño de grano, siendo 
estos de 6 µm, 3 µm, 0,25µm y 0,05 µm. Para que la pieza deslice mejor y atrape las impurezas 
que se van desprendiendo, se utilizará agua destilada durante el lijado y para evitar la 
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contaminación de los paños, entre lijados se empleará acetona. Al finalizar dicho proceso la cara 
del disco deberá presentar el aspecto de un espejo, es decir, se deberá observar nuestra imagen 
reflejada en él. 
 
         
 
 
Figura II.VI. Lijas de agua y paños usados en las muestras, en el proceso de preparación para 
los análisis en el microscopio óptico. 
 
 
      2.1.6.  Microbalanza de precisión 
 
Para calcular la masa que tienen las muestras se hace uso de una balanza de precisión. En el 
caso concreto de este proyecto se ha utilizado la Microbalanza Mettler Toledo (figura II.VII), la 
cual tiene la capacidad de medir con una precisión de micras de gramo. 
 
 
 
Figura II.VII. Microbalanza Mettler Toledo. 
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      2.2. Análisis y caracterización de la muestra 
 
En el transcurso de este proyecto, se han utilizado diversas técnicas de análisis y dispositivos 
con el fin de caracterizar la aleación a nivel microestructural, estructural y magnético. El estudio 
mediante estos dispositivos se ha llevado a cabo en el laboratorio del Departamento de Física de 
la UPNA prácticamente en su totalidad, pero también se ha contado con la participación del 
Servicio de Apoyo a la Investigación (S.A.I), departamento ubicado en el edificio adyacente “El 
Sario” de la misma universidad, dado que nos permite realizar análisis con dispositivos no 
disponibles en el laboratorio, como es el caso del microscopio electrónico de barrido. 
 
      2.2.1.  Microscopio electrónico de barrido JSM-5610LV  
 
Para la caracterización microestructural y el análisis composicional se ha empleado un 
microscopio electrónico de barrido. Este equipo utiliza electrones como medio para analizar las 
piezas, por lo que es necesario que las muestras tengan la propiedad de ser conductoras para 
poder trabajar con ellas. 
 
Antes de mandar a analizar una muestra, está debe sufrir previamente el proceso de 
encapsulado, como ya se ha explicado. Dado que el cilindro donde se ha realizado el 
encapsulado es de resina y este material no es conductor, antes de ser analizado por los técnicos 
del SAI, se metaliza la parte del cilindro que se va a exponer a los electrones con algún material 
conductor como el oro o el carbono para que le proporcione propiedades conductoras a la 
muestra. 
 
La formación de imágenes se produce mediante barridos con los electrones acelerados que 
transitan a través del cañón del microscopio. La cantidad de electrones emitidos por la muestra 
se miden mediante un detector y de esta forma, por variaciones de contraste se forman las 
imágenes. Dado que la utilización del microscopio electrónico de barrido consta de una alta 
complejidad, estos análisis han sido elaborados por técnicos cualificados. 
 
Las dos principales diferencias entre una imagen formada a base de electrones (microscopio 
electrónico) y otra formada a partir de luz (microscopio óptico) son: 
 
• Mayor profundidad de campo. Capacidad de enfocar en el mismo instante dos puntos 
que se encuentran a diferente altura. 
 
• Mayor resolución de imagen. Un máximo de 2000 aumentos en el microscopio óptico 
frente a los 75000 aumentos en el microscopio electrónico. 
 
Además de dichas imágenes, también proporciona información de interés, como es el caso del 
microanálisis porcentual de la composición química de la aleación en diversas zonas de la pieza, 
que se aprovecha para comprobar la homogeneidad y la composición después de la fusión y el 
temple.   
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Figura II.VIII. Microscopio electrónico de barrido. 
 
 
      2.2.2.  Microscopio óptico Olympus BX51M 
 
En el laboratorio se cuenta con un microscopio óptico Olympus, el cual es de mucha utilidad 
para observar los diferentes aspectos de la microestructura antes y después de realizar los 
tratamientos sobre la muestra. Dicho microscopio contiene varios mandos regulables para su 
utilización y para la manipulación de la muestra, como se detalla a continuación: 
 
• Consta de un revolver que posee lentes de 50, 100, 200 y de hasta 500 aumentos. 
 
• También se dispone de un regulador del enfoque óptico del microscopio acercando o 
alejando las lentes a la muestra, subdividido en tornillos de enfoque encargados de 
mover la pletina hacia arriba y hacia abajo. El tornillo macrométrico nos permite 
desplazamientos amplios para un enfoque inicial, y el tornillo micrométrico, está 
orientado hacia un enfoque más preciso, con desplazamientos muy cortos.  
 
• Con el mismo objetivo de mejorar la visión, se puede regular la intensidad de la luz con 
la que el microscopio ilumina la muestra a través del diafragma. 
 
• Por último, se encuentra la pletina, lugar donde se depositan los fragmentos de aleación 
para que puedan ser observados a través de los oculares. Dichos elementos se mueven 
tanto longitudinal como transversalmente, situando la muestra en el punto exacto 
deseado. 
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Figura II.IX. Microscopio óptico, la pletina de calentamiento-enfriamiento, vaso Dewar y 
equipo que calienta y enfría la pletina. 
 
Todo el conjunto que forma el microscopio óptico está monitorizado con un programa 
informático Linksys 32”, a través del cual se puede visualizar la misma imagen mostrada por los 
oculares (gracias a la señal que emite la cámara situada en el propio microscopio) y que nos 
permite a su vez, obtener fotografías. 
 
Con la ayuda de este soporte se puede obtener además el visionado de la transformación 
martensítica entre las fases austenita y martensita, verificando de esta manera la existencia de la 
misma. Para esta tarea se precisara de un equipo complementario, ya que para que la aleación 
transforme es necesario variar la temperatura a la vez que se mantiene la muestra en el campo 
de visión de las lentes, para así poder visualizar el cambio. En el laboratorio se cuenta con un 
equipo para ello, compuesto de una pletina LINKAM THMS600 donde permanece la muestra 
aislada herméticamente, y que a su vez de coloca debajo de las lentes, y gracias al cristal del que 
dispone, se puede ver la muestra para hacer el estudio correspondiente. Esta pletina está 
conectada a dos controladores de temperatura (C194 y LNP) y también a un “Dewar” que 
contiene en su interior nitrógeno líquido. Este conjunto forma el sistema de calentamiento-
enfriamiento, de tal modo que en el interior de la pletina se dispone de un arrollamiento que 
recibe una corriente eléctrica que produce calor por efecto Joule y que calentará la pieza. El 
proceso de enfriamiento, que nos permite alcanzar temperaturas de hasta -170ºC, correrá a cargo 
del nitrógeno líquido, que actúa como refrigerante. Todo este proceso está controlado mediante 
el ordenador de la misma manera que se ha mencionado antes. 
 
El programa “Linksy32” nos permite configurar la temperatura final que se desea que alcance la 
muestra y la velocidad con la que se quiere llegar a dicha temperatura, expresada en grados 
centígrados por minuto. Por tanto, para calentar la muestra el ordenador activará el dispositivo 
C194 y para enfriarla, el ordenador utilizará el nitrógeno líquido del recipiente que se encuentra 
a una temperatura muy baja. En el caso en el que la velocidad de enfriamiento no sea suficiente, 
se puede activar de forma manual el LNP, que mediante una bomba aspira aire más rápido del 
recipiente de nitrógeno líquido y lo hace pasar por la pletina.  
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      2.2.3.  Calorimetría diferencial de barrido (DSC) 
 
El calorímetro diferencial de barrido (DSC) es el principal equipo que se ha utilizado en el 
análisis térmico y magnético del presente proyecto de investigación, además de ser uno de los 
métodos más comunes para la caracterización de las aleaciones con memoria de forma. El 
dispositivo DSC empleado es el modelo TAQ100, que está dotado con el programa informático 
Q series, y que a su vez, mediante el programa Universal Analysis, muestra en pantalla todo el 
proceso de análisis realizado por medio deun termograma. Además, para evitar la oxidación de 
la aleación durante el proceso, es necesario suministrar nitrógeno a la presión de 1 bar al 
calorímetro. 
 
El funcionamiento de este dispositivo de análisis termo-analítico se detalla a continuación. Este 
consta de dos termopares muy sensibles que son la parte más transcendente del dispositivo ya 
que en ellos se realizarán las medidas oportunas. Justo encima de estos dos termopares se 
colocan dos portamuestras o “PANS” (idénticos, de masa semejante, para no desvirtuar la 
medida), uno completamente vacío y el otro con el fragmento de la muestra que se va a analizar 
(dicho fragmento deberá tener un tamaño máximo de unos 150 mg para que entre en el 
portamuestras, aunque normalmente no superará los 50 mg). Mediante los termopares, el 
sistema térmico y el programa informatizado, el calorímetro suministra calor y hace una 
comparativa entre el portamuestras vacío y el portamuestras que contiene la muestra, midiendo 
la diferencia de potencia calorífica aplicada entre los dos termopares para que la temperatura 
varíe de forma constante entre ambos. Esta comparativa se realiza en procesos de subida y 
bajada de temperatura a diferentes velocidades dependiendo del interés del usuario; en nuestro 
caso ha sido de 10ºC por minuto. El rango de temperaturas de trabajo en el DSC depende del 
cabezal que se emplee. Se ha dispuesto de tres cabezales distintos, con tres rangos de 
temperaturas distintos, el RSC (-80ºC y 400ºC), el FACS (desde temperatura ambiente hasta 
700ºC) y el LNCS (-198ºC y 400ºC). Durante el proyecto hemos utilizado los dos primeros, 
siendo necesario un proceso de calibración en el cambio de uno a otro. 
 
      
Figura II.X. Equipo DSC Q 100 (izquierda) y detalle de los pans (derecha). 
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De tal forma, en ausencia de transformaciones la diferencia de potencia calorífica entre ambos 
será constante, y aparecerá en la gráfica una línea recta que indica que la temperatura del 
portador de muestra aumenta linealmente como función del tiempo. El principio básico de esta 
técnica se basa en que, cuando la muestra experimenta una transformación física tal como un 
cambio de fase o una reacción química, se necesitará que fluya más (o menos) calor en el 
termopar de la muestra que en el del vacío, para que la variación de temperatura en ambos sea 
constante, ya que hay que tener en cuenta la potencia para incrementar la temperatura y la 
necesaria para la transformación. Si el proceso es exotérmico se requerirá un menor flujo de 
calor en la muestra que en la referencia, en cambio, si el proceso es endotérmico el flujo de 
calor en la muestra será mayor que en la referencia.  
 
Dicha variación de potencia calorífica entre los dos termopares se ilustrará en la gráfica en 
forma de pico. Por este motivo, además de detectar las posibles transformaciones que pueden 
dar lugar, esta técnica también nos permite caracterizar las temperaturas a las que estas ocurren, 
así como los cambios de entalpias asociados a ellas. La transformación martensítica, al ser una 
transformación de primer orden, se ve reflejada como un pico donde se puede calcular su 
temperatura, variación de entalpía y entropía. También es posible detectar transformaciones de 
segundo orden. Es el caso de la transición magnética, transición del estado paramagnético al 
ferromagnético y viceversa, donde el cambio de entropía magnética provoca un cambio en la 
capacidad calorífica del material que hace que la línea base del termograma se desplace levemente. 
 
En la figura II.XI. se observa una representación estándar de un termograma en DSC, donde se 
pueden apreciar todos los parámetros que se acaban de citar en el párrafo anterior. 
 
 
Figura II.XI. Termograma representativo de una FSMA ciclada entre -100°C y 400°C en la 
que se puede observar la representación gráfica de los parámetros anteriormente nombrados. 
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Para los citados análisis se van a tener en cuenta los siguientes parámetros: temperatura de austenita 
start (As) y austenita finish (Af), temperatura de martensita start (Ms) y martensita finish (Mf), 
temperatura del pico de trasformación martensítica en la rampa de calentamiento (Austenitic peak, 
Ap) y en la de enfriamiento (Martensitic peak, Mp), entalpias específicas de los picos (áreas) de la 
transformación martensítica (∆H), histéresis térmica entre estos picos (Ap-Mp), temperatura de la 
transición magnética o temperatura de Curie (Tc) y el pico exotérmico, que para las aleaciones de 
NiMnIn tiene lugar a temperaturas cercanas a 330ºC. 
 
2.2.4.  Magnetómetro SQUID  
 
La caracterización magnética de la muestra se ha realizado mediante un magnetómetro SQUID 
(Superconducting Quantum Interference Device) modelo Quantum Design MPMS XL-7, como 
se muestra en la figura II.XII. 
 
Este sofisticado instrumento analítico, permite estudiar la magnetización de pequeñas muestras 
experimentales sobre un amplio rango de temperaturas (1,7K a 300K) y campos magnéticos 
(variables entre 7T y -7T). Dada la complejidad de la utilización, dicho proceso será efectuado 
por medio de un tutor que una vez realizada la medida, proporcionará los resultados 
correspondientes para que puedan ser estudiados y valorados. En nuestro caso se ha estudiado la 
dependencia de la imanación con la temperatura aplicando un campo magnético de 100 Oe y 
otro de 6T. Los resultados del bajo campo se utilizan para comparar los datos con los obtenidos 
en el DSC, mientras que el alto campo (es decir, 6T) se obtiene la imanación de saturación. 
 
Es decir, el objetivo es comprobar que tanto en el calorímetro como en el magnetómetro, los 
puntos característicos del estudio (pico de temperatura de Curie, pico de transformación de 
cambio de fase) ocurren en torno al mismo punto, además de poder obtener algún nuevo dato 
que sea interesante, como por ejemplo la imanación de saturación. 
 
 
 
Figura II.XII. Imagen del magnetómetro utilizado. 
 42 
  
 
 
   
   2.2.5.  Difracción de Rayos X 
 
La estructura cristalina y el estado de tensiones de la aleacion se han estudiado mediante 
difracción de Rayos X. Esta se ha llevado a cabo en el equipo disponible en el laboratorio, 
modelo SIEMENS D5000. 
 
 
 
Figura II.XIII. Vista general del difractómetro (izquierda) y detalle del portamuestras, la 
fuente y el detector de Rayos X (derecha). 
 
La ley de Bragg explica el fenómeno de la difracción observado en los cristales. Supone que los 
planos paralelos de átomos actúan como espejos para el haz incidente, de forma que cada 
familia de planos refleja una fracción de la radiación incidente, y transmite el resto. La ley de 
Bragg se expone a continuación: 
 
                                                           2dhklsenθ = nλ 
 
n = número entero que indica el orden de difracción. 
dhkl = distancia interplanar. 
θ = ángulo del haz incidente respecto a la muestra, también denominado ángulo de Bragg. 
λ = longitud de onda del haz incidente. 
 
Mediante esta técnica es posible determinar la estructura atómica de un material. Se obtiene 
información sobre la ubicación de los átomos, así como la distancia interatómica y el tipo de red 
cristalina, cúbica, ortorrómbica, etc. 
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Figura II.XIV. La primera figura corresponde a una difracción por el cumplimiento de la ley 
de Bragg, donde  las ondas se encuentran en fase (constructiva), mientras que en la segunda, se 
encuentran en desfase y se anulan (destructiva), por lo que no se detecta señal. 
 
En la figura II.XIV se representa el haz incidente y el haz difractado para dos planos atómicos 
consecutivos. Se observa con claridad que el haz del plano atómico inferior tiene un mayor 
recorrido que el haz del plano atómico superior. Esa diferencia se obtiene por trigonometría, y el 
resultado es dsenθ y en total la diferencia respecto al haz superior es de 2dsenθ. Para que se 
produzca la difracción de rayos X la diferencia entre ambos recorridos debe ser un número 
entero, ya que de este modo las ondas de ambos planos atómicos coinciden. En caso contrario, 
las ondas irán desfasadas y no se producirá la difracción. Igualmente, sólo difractarán aquellos 
planos que formen un ángulo θ con la dirección del haz incidente. Cuando un haz de rayos X 
incide en una muestra, los rayos reflejados en la pieza en fase dan lugar a una interferencia que 
produce un pico de intensidad. Cuando los rayos reflejados en la muestra no están en fase no se 
produce ningún pico. 
 
  
Figura II.XV. Ondas en fase y ondas desfasadas. 
 
El análisis de las posiciones atómicas  permite estimar el grado de orden de nuestra aleación. 
 
El proceso de medición se detalla a continuación. La muestra a analizar se coloca sobre un 
soporte, el cual va fijado al propio equipo, llamado goniómetro. Por otra parte, como el 
resultado de este equipo se basa en la difracción de los rayos al atravesar los diferentes planos 
atómicos de la muestra, se debe tener un generador de radiación (el que produce rayos y los 
envía contra la muestra) y un detector de radiación (el que recibe los rayos después de haber 
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reflejado sobre la pieza). Dicho detector no está fijo sino que se va desplazando a lo largo de 
una circunferencia (se puede controlar los grados que queremos que se desplace). El goniómetro 
que contiene la muestra también irá variando su posición pero no como en el caso anterior, esta 
vez el centro permanece siempre fijo y rota respecto a este punto. En el equipo de rayos X 
situado en el laboratorio la longitud de onda es constante durante todo el proceso (λ=cte), de 
modo que el ángulo de difracción dependerá únicamente de la distancia entre planos 
cristalográficos. La gráfica obtenida reflejará la intensidad frente al ángulo 2θ. Cuanto mayor 
altura tenga un pico significa que tiene mayor número de planos cristalográficos en una misma 
orientación. En cuanto a la anchura del pico, puede tener varias contribuciones, como por 
ejemplo las deformaciones, el tamaño de los cristales, la temperatura...etc. Cualquier defecto 
afecta a la anchura de los picos de difracción.  
 
El resultado de este estudio es un difractograma que muestra en pantalla una gráfica 
comparativa en la que se representa la intensidad de los rayos reflejados por los planos atómicos 
en función del ángulo 2θ. En la figura II.XVI se puede ver la imagen de un difractograma. 
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Figura II.XVI. Representación de un difractograma tipo. 
 
Se debe tener en cuenta que un difractograma contiene una gran cantidad de información acerca 
de la muestra que se está analizando. Permite obtener resultados como la geometría de la red 
cristalina, el grado de sustitución, las tensiones del material, la intensidad (contenido de la celda 
unidad, posiciones atómica, número de planos orientados en una dirección) y el perfil de la 
reflexiones (micro-estructura de la muestra).   
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Para la medición de Rayos-X se ha introducido la muestra machacada y convertida en polvo. La 
molienda se ha llevado a cabo mediante un mortero de Ágata (tal y como se muestra en la figura 
II.XVII), una herramienta que nos permite machacar sustancias sin contaminar la muestra y que 
está fabricado de ágata, un conjunto de variedades microcristalinas del cuarzo (sílice). De esta 
manera se obtiene la muestra NiMnIn machacada en polvo, que como ya se ha dicho, su estudio 
es el fin último de este proyecto. 
 
 Debido a las deformaciones producidas por el proceso de molienda, es preciso hacer procesos 
de recocido en el horno vertical de vacío. La muestra hecha polvo se introducirá en papel de 
aluminio y en tubo de cuarzo para realizar recocidos a diferentes temperaturas, 200ºC, 400ºC, 
600ºC, 900ºC…para posteriormente dejarlo enfriar lentamente. Para cada temperatura de 
recocido, se volverá a introducir la muestra en Rayos X para su estudio. Lógicamente, toda la 
muestra que se introduzca en el goniómetro, habrá sido sometida al mismo tratamiento térmico. 
 
 
 
 
Figura II.XVII. Mortero de Ágata para realizar la molienda de la muestra. 
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3. ELABORACIÓN Y CARACTERIZACIÓN 
 
En este apartado se describen los diferentes procesos realizados para la elaboración de la 
aleación con memoria de forma. Una vez obtenida la muestra en la que se basará el análisis del 
proyecto, se procederá a la optimización de dicha aleación hasta obtener los resultados 
esperados y por último, se realizará el proceso de caracterización microestructural de la muestra 
final, mediante microscopia óptica y electrónica. 
     
  3.1. Elaboración   
 
El primer paso de este proyecto es seleccionar los tres elementos puros a partir de los cuales se 
va realizar la aleación ternaria con la que se va a trabajar. Debido a que esta aleación no se 
encuentra comercializada, se deberá elaborar en el laboratorio, lo que de por sí, ya supone una 
tarea de una cierta complejidad. Sera necesario, por tanto, obtener los materiales puros por 
separado para su posterior fusión. Estos tres metales son el Níquel (Ni), el Manganeso (Mn) y el 
Indio (In). Cada uno de ellos presenta una forma original distinta (Níquel en forma de cilindro 
alargado, el Manganeso en forma de fina lámina y el Indio en pequeñas lágrimas), por lo que se 
cortarán y se pesarán para obtener las medidas exactas. La composición de la muestra que se 
pretende hallar es de un 50% de Níquel, un 34% de Manganeso y un 16% de Indio, en 
porcentaje atómico.  
 
La elaboración de la aleación que se va a obtener va a ser en base al peso de cada elemento. De 
tal forma que la operación a realizar consiste en multiplicar el porcentaje atómico de cada 
elemento implicado en la  muestra por su correspondiente masa molecular (Ni: 58,693 g/mol; 
Mn: 54,938 g/mol; In: 114.82 g/mol), para así obtener la relación de pesos que se pretende.   
 
Con el objetivo de no hacer una muestra excesivamente grande, se toma como referencia una 
pequeña porción de Níquel, de unos 11,7243 gramos. Como este elemento es el más difícil de 
cortar de los tres (por su forma y su resistencia), se hará uso de la sierra Buehler Isomet 1000 
Preccision Saw, anteriormente descrita. A partir de esta medida aleatoria, las cantidades 
proporcionales de Manganeso e Indio quedarán automáticamente definidas mediante una simple 
regla de tres. Para obtener un mejor resultado, al Manganeso se le realiza un ataque químico 
haciéndolo pasar por ácido nítrico, HNO3 (se vierte el ácido sobre el agua destilada, nunca al 
revés, en una proporción de 1/3 ácido y 2/3 agua), el cual atacará las juntas de grano y las partes 
más blandas, lo que supondrá una pérdida en el peso del Manganeso en torno al 4,5%, que 
posteriormente se tendrá que reparar. En la tabla III.I se puede observar como el peso 
proporcional del Manganeso es 7,4624g, pero después del citado ataque químico se pierde una 
cierta cantidad de masa, reduciéndose hasta 7,1339 g. Es por ello, por lo que se añaden otros 
0,3363 gramos de Manganeso, de modo que la porción final de Mn que se va a fundir es de 
7,4702 gramos. Interesa, de todos modos, tomar cantidades ligeramente superiores a las 
teóricas, debido a que en el proceso de fusión, se va a producir una pérdida de material. 
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A continuación se exponen los cálculos proporcionales (teóricos) y los datos reales para cada 
material. 
 
 
Elemento Relación de peso Proporción ideal Medida real 
 
Ni 
 
0,5 x 58,693 = 29,3465 g 
 
11,7243 g 
 
11,7243 g 
 
Mn 
 
0,34 x 54,938 = 18,6789 g 
 
7,4624 g 
 
7,4702 g 
 
In 
 
0,16 x 114,82 = 18,3712 g 
 
7,3395 g 
 
7,3408 g 
 
Tabla III.I. Cálculos de las masas proporcionales de cada elemento y datos teóricos y reales de 
los mismos para la elaboración de la aleación. 
 
 
Una vez que han sido seleccionados los elementos con sus pesos reales (última columna de la 
tabla III.I.) se procede a su fusión mediante el horno de arco “Edmun Bühler MAM-1” con el 
objetivo de elaborar la aleación en forma de pastilla. Para ello, se debe tener especial cuidado a 
la hora de colocar los elementos, ya que estos podrían saltar al entrar en contacto con el arco de 
electrones. La idea es formar un especie de hoguera, donde el Níquel se coloca en la parte 
superior de la misma ejerciendo de elemento protector respecto al Manganeso y al Indio, que 
permanecen por debajo. Este proceso de fusión, tal y como se explica en el apartado del horno 
de arco, es progresivo, de tal manera que se deberá repetir varias veces. En nuestro caso se ha 
repetido el proceso un mínimo de diez veces consecutivas hasta conseguir un buen aspecto de la 
pastilla. Las primeras fusiones han sido realizadas por el tutor, y una vez dominada la técnica, 
las siguientes han sido llevadas a cabo por nuestra cuenta. A partir de la tercera o cuarta fusión 
la pastilla va tomando forma y debido a la tensión superficial existente cuando está licuada, las 
impurezas y restos de óxidos permanecen en la superficie, quedando expuestos cuando se enfría 
la muestra. Por tanto, para atenuar este inconveniente, se lija la muestra y se limpia con acetona 
después de cada fusión. A medida que se avanza con estos procesos de fusión, es fácilmente 
observable como la pastilla va dando cada vez más sensación de homogeneidad. 
 
Algo que también se ha ido comprobando durante la fusión de la pastilla ha sido su carácter 
magnético, ya que se conocía con anterioridad que la aleación debía ser ferromagnética. Dicha 
característica se puede verificar en el mismo laboratorio gracias al imán del que se dispone, 
presentando magnetismo ya desde las primeras fusiones. 
 
Una vez finalizados todos los procesos de fusión, en teoría ya se podría proceder a la 
caracterización de la muestra, pero desconocemos si se ha obtenido la composición porcentual 
de cada elemento que se pretendía inicialmente (dado que hay que tener en cuenta la pérdida de 
material durante la fusión y el lijado intermedio), ni si esta composición se encuentra presente 
de una forma homogénea en toda la pastilla. 
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Es por ello, que antes de realizar cualquier estudio de caracterización, es necesario someter a la 
muestra a un proceso de homogeneización en el horno vertical a 800ºC durante 6 horas, con su 
posterior templado en agua a 0ºC. 
 
 
 
Figura III.I. Imagen de la aleación en forma de pastilla durante los procesos de fusión con 
horno de arco. 
 
      3.2. Optimización  
 
Tras su proceso de fusión en el horno de arco y un primer homogeneizado en el horno vertical a 
800ºC durante 6 horas con temple en agua a 0ºC, se realiza un primer análisis en el DSC para 
asegurarnos que la aleación presenta transformación martensítica en el rango de temperaturas 
medible y por tanto no tiene problemas estructurales. Para ello se corta un pequeño disco de la 
pastilla (para manipularla se ha cortado previamente la aleación en 2 partes) del cual se extrae 
una pequeña muestra de 45,348 mg y se le realiza un análisis entre -80ºC y 30ºC, abarcando así 
un gran intervalo de temperaturas, ya que a priori no se sabe cuál va a ser el resultado obtenido. 
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Figura III.II. Termograma DSC de una muestra recién elaborada, homogeneizada a 800ºC 
durante 6 horas y posteriormente templada. 
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Como se puede apreciar en la figura III.II, a temperaturas por debajo de 0ºC, se presentan dos 
picos relativos a la transformación martensítica directa e inversa, lo cual confirma la existencia 
de la transformación en el intervalo de medida, si bien los picos no están del todo definidos. Se 
trata de un resultado óptimo para ser la primera iteración que se realiza, ya que a temperatura 
ambiente la muestra se encuentra en fase austenita, que es exactamente lo que buscábamos, que 
la transformación martensítica tuviera lugar por debajo de la temperatura ambiente.  
 
Para proseguir con el estudio, se va a volver a homogeneizar la pastilla (la mitad de la aleación 
original) en el horno vertical realizando un recocido a 850ºC durante 24 horas y templándolo en 
agua a 0ºC. Posteriormente se corta un disco con la sierra y se extrae una porción de 38,023 mg 
y se vuelve a introducir en el DSC. El rango de temperaturas del estudio varían entre -80ºC y 
100ºC, ya que seguimos buscando la transformación en esta segunda iteración para asegurarnos 
de que los picos corresponden a la misma y para poder hacer una comparación con el anterior 
termograma. 
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Figura III.III. Termograma DSC de una muestra homogeneizada durante 24 horas y templada 
desde 850ºC. 
 
En este análisis podemos observar como las temperaturas en las que se produce la 
transformación martensítica directa e inversa, son análogas al anterior caso, es decir, a la 
muestra recién elaborada y homogeneizada a 800ºC. No obstante los picos de transformación 
son menos visibles y menos definidos que en la figura III.II. Estos aspectos nos hacen pensar 
que la muestra no es del todo homogénea. Por otro lado, a una temperatura aproximada de 30ºC, 
se observa el escalón de inflexión asociado a la temperatura de Curie 
 
Para confirmar estos indicios en cuanto a la ausencia de homogeneidad, se estudiará otro 
fragmento de muestra del mismo disco, en este caso de 42,775 mg de masa, sometida a los 
mismos tratamientos térmicos previos (recocido hasta 850ºC durante 24 horas + temple). Como 
se sabe a qué temperaturas transforma, el estudio se acota a un rango de temperaturas análogo a 
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los anteriores (-80ºC y 100ºC), ya que nos interesa analizar únicamente la naturaleza de los 
picos. 
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Figura III.IV. Termograma DSC de una muestra homogeneizada durante 24 horas y templada 
desde 850ºC (ciclo corto). 
 
Una vez realizados estos análisis se llega a la conclusión de que la muestra no es homogénea y 
por ello es necesario volver a fundir la aleación. Se vuelven a agrupar todas las muestras y todos 
los discos que se habían cortado y se funden de nuevo en el horno de arco hasta que vuelven a 
tomar otra vez forma de pastilla. En esta ocasión con dos o tres fusiones la aleación queda lista 
para su próximo tratamiento. Por tanto nuestra gran pastilla original, consta ahora de dos partes; 
a una de ellas le llamaremos la muestra refundida (es decir la suma de todos los pequeños trozos 
que se han cortado anteriormente y que se han vuelto a unificar mediante fusión), que es con la 
que se va a trabajar a continuación, y a la otra le llamaremos la muestra sin refundir, que se 
guardará durante el proyecto por si es necesario hacer uso de ella. 
 
Antes de realizar cualquier otro análisis, es necesario homogeneizar la muestra refundida. En 
este caso será un recocido hasta 800ºC durante 2 horas con su posterior templado en agua a 0ºC. 
Antes de meter toda la pastilla, se cortará un pequeño disco paralelo y se guardará para un 
futuro estudio, el cual se describirá más adelante. 
 
Una vez homogeneizada la pastilla, se vuelve a cortar un disco paralelo del que se extrae una 
pequeña muestra de 94,434 mg de peso para volver a hacer el análisis en el DSC. En el 
momento en que aparezcan los picos asociados a la transformación martensítica en las 
temperaturas correspondientes se cortara el estudio y se dará por bueno. En caso contrario, 
habría que plantearse otro proceso de refundición o rectificación, según fuese el caso. 
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Figura III.V. Termograma DSC de una muestra de la aleación refundida recocida hasta 800ºC 
durante 2 horas y posteriormente templada.  
 
A diferencia de los anteriores termogramas, en este, la transformación martensítica se puede 
apreciar de manera mucho más clara, ya que los picos están muy definidos, lo que es algo difícil 
de conseguir sin hacer ninguna rectificación de los elementos. De la misma manera, tanto la 
temperatura de Curie (en torno a los 30ºC) como la histéresis térmica asociada a la 
transformación, se observan claramente. También se comprueba el carácter ferromagnético de la 
aleación, así como el pico exotérmico asociado al orden atómico.   
 
Según este análisis la transformación martensítica directa se da ligeramente por debajo de los 
0ºC. En el caso de la transformación martensítica inversa, el pico máximo de transformación se 
produce en torno a 10,8ºC, algo que concuerda con lo explicado en el apartado 1.5.1 donde se 
demostraba que aplicando para un caso concreto, un campo magnético mínimo justo por debajo 
de la temperatura de la transformación martensítica inversa, se podía inducir dicha 
transformación (de fase martensita a fase austenita) a unos 6,85ºC, es decir a una temperatura 
algo menor. Lógicamente, conforme se aumente la intensidad del campo, el descenso de la 
temperatura de transformación martensítica inversa inducida por el campo magnético será 
mayor. Por tanto, nuestros resultados se asemejan bastante a lo presupuestado, lo que no hace 
pensar que la aleación es correcta y que la composición final de la aleación se acerca a la inicial. 
De esta manera el resultado del análisis térmico realizado es satisfactorio, y a expensas de 
realizar los estudios de caracterización, podemos dar la muestra como buena. 
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Por último, faltaría hacer el estudio de la transformación  martensítica inversa una vez que se ha 
producido el proceso de ordenamiento atómico, mediante el aumento de la temperatura en el 
DSC hasta 400ºC. En la figura III.V no se puede observar, porque como ya se ha dicho, se ha 
cortado el estudio al ver que los picos de la transformación eran consecuentes con las 
temperaturas características. Para ello, se homogeniza otro pequeño disco de la pastilla 
refundida, haciendo un recocido hasta 800ºC durante15 horas y dejándolo enfriar lentamente 
para intentar restaurar el orden que se tenía anteriormente después del pico exotermico. Del 
citado disco paralelo se extrae una muestra de 42,908 mg de peso y se introduce en el 
calorímetro.       
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Figura III.VI. Termograma DSC de una muestra de la aleación refundida recocida hasta 
800ºC durante 15 horas y posterior enfriamiento lento.  
 
En este termograma se observa como las temperaturas de la transformación descienden 
ligeramente por efecto del orden atómico. Igualmente el pico exotérmico desaparece, es decir no 
es necesario un proceso de liberación de calor porque la situación es energéticamente estable 
desde un principio. En la figura III.VI no se distingue con nitidez, pero los dos ciclos están 
superpuestos, lo que nos indica que son análogos (entre -80ºC y 100ºC), y que por tanto se ha 
obtenido el proceso de ordenamiento buscado. A partir de ahora, ya se tienen los datos de todos 
los picos para poder calcular sus entalpias y sus temperaturas características. Pero para poder 
observarlo con más claridad interesa sobreponer estas dos últimas gráficas. El resultado es el 
mismo que si hubiéramos dejado acabar el ciclo de post-ordenamiento en la figura III.V.    
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Figura III.VII. Superposición de la figura III.VI. (en negro) y figura III.V. (en rojo) 
     
 
  3.3.  Caracterización  
 
En este proyecto la caracterización microestructural se va a realizar de dos maneras diferentes, 
una mediante el microscopio electrónico de barrido y otra mediante el microscopio óptico. 
 
 
       3.3.1. Análisis microscopio electrónico de barrido 
 
En este apartado se ha realizado un microanálisis de la composición y un estudio de la 
microestructura de la aleación. Para ello se han encapsulado dos muestras, una de ellas extraída 
de la pastilla refundida y la otra de la pastilla sin refundir, y se ha procedido a su análisis en el 
microscopio electrónico de barrido. Ambas muestras han sido templadas desde 800ºC. Esta 
técnica  permite obtener la composición porcentual de las muestras y proporciona micrografías a 
partir de las cuales se puede obtener información acerca de la microestructura de la aleación 
(presencia de diferentes fases, defectos, tamaño, y morfología de los granos). Se han realizado 
para cada muestra estudios microestructurales en diferentes zonas cuyos resultados se agrupan 
en un valor medio y se exponen a continuación. 
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Muestra 
Refundida 
% en masa 
medido 
% atómico  
teórico  
% atómico  
medido (SAI) 
Desviación 
Ni 42,62 50 48,65 -1,35 
Mn 28,08 34 34,25 0,25 
In 29,3 16 17,1 1,1 
 
 
Muestra Sin 
Refundir 
% en masa 
medido 
% atómico  
teórico 
% atómico  
medido (SAI) 
Desviación 
Ni 44,29 50 50,47 0,47 
Mn 26,87 34 32,72 -1,28 
In 28,84 16 16,8 0,8 
 
 
Tabla III.II. Análisis composicional (porcentaje en masa y  porcentaje atómico) de la muestra 
refundida y de la muestra sin refundir. 
 
 
Al observar los resultados del análisis microestructural realizado, se comprueba que en el caso 
de la muestra refundida, la composición final de la aleación no discrepa mucho de la ideal y por 
esta razón no es necesario realizar ningún tipo de rectificación. Por tanto, como el error no 
supera el % 1,35 en el peor de los casos y hay poca dispersión, se puede concluir que se trata de 
una muestra bastante homogénea. 
 
Con el fin de analizar la microestructura, en la figura III.VIII se muestra una micrografía 
realizada a 35 aumentos. 
 
 
 
Figura III.VIII. Micrografia NiMnIn tomada a 35 aumentos. 
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En esta imagen se observa una superficie lisa, sin grietas ni contrastes. Tampoco se distinguen 
poros ni precipitados y el número de puntos blancos es muy pequeño. El tamaño de grano no es 
apreciable, no se ven las variantes de martensita por lo que se demuestra que a temperatura 
ambiente (que es a la temperatura que trabaja el microscopio electrónico de barrido) la muestra 
se encuentra en fase austenita. Para estudiarlo con mayor detalle se adjunta otra micrografía 
realizada a 500 aumentos como muestra la figura III.IX. 
 
 
 
Figura III.VIX. Micrografia NiMnIn tomada a 500 aumentos. 
 
En la siguiente imagen se identifican los puntos blancos como pequeños poros, aunque no se 
distinguen nítidamente. A lo largo de la superficie no se logra apreciar el tamaño de grano, 
siendo esta lisa, sin grietas ni precipitados. El hecho de que no aparezcan variantes de 
martensita nos confirma la existencia de una sola fase a temperatura ambiente, lo que concuerda 
con los estudios hechos previamente, donde la transformación tenía lugar por debajo de dicha 
temperatura. Por tanto, podemos deducir que la muestra es homogénea y apta para el estudio. 
 
     
       3.3.2. Análisis microscopio óptico  
 
Para complementar la caracterización de la muestra se realiza un análisis en el microscopio 
óptico de un disco perfectamente lijado en una de sus caras planas mediante el procedimiento 
detallado en el apartado 2.1.5. En ella se obtienen imágenes de la aleación elaborada (y 
posteriormente refundida), que sometida a un proceso de enfriamiento, nos permite contemplar 
la formación de variantes de martensita, que desaparecen al volver a calentarla hasta la 
temperatura inicial. 
 
La primera imagen que se obtiene al colocar el disco sobre la pletina corresponde a la muestra a 
temperatura ambiente, y como no se observan variantes de martensita podemos verificar (tal y 
como intuíamos) que a dicha temperatura la muestra se encuentra totalmente en fase austenita. 
Como el proceso de pulido se realiza a temperatura ambiente (es decir, en austenita) se elimina 
el relieve austenítico durante el mismo, produciéndose un relieve plano. 
 
 56 
  
 
Dicho de otra manera, el pulido únicamente elimina variantes de austenita (lógicamente, no 
elimina ninguna variante de martensita al realizarse el pulido a temperatura ambiente), por tanto 
todas las zonas transforman visiblemente a martensita al producirse el enfriamiento. 
 
 
 
 
Figura III.X. Micrografia tomada a 5 aumentos a temperatura ambiente. 
 
El proceso seguido para observar la transformación martensítica en el microscopio óptico se  
basa en un ciclo que comienza a temperatura ambiente (unos 25,2ºC aproximadamente) y el 
cual va descendiendo su temperatura (análogamente a lo explicado en el apartado 2.2.2.) de 
forma progresiva. El hecho de que el proceso sea relativamente lento, nos permite ver la 
evolución de la transformación martensítica a través de las variantes que se presentan en la 
superficie. El ciclo de enfriamiento tendrá su limite a -60ºC, donde toda la muestra se encuentra 
en fase martensita. Sin embargo la transformación solo se observa correctamente hasta -35ºC 
debido a que a esta temperatura se empiezan a formar placas de hielo en la pletina que producen 
puntos negros en la imagen similares a los poros superficiales. 
 
Una vez alcanzados los -60ºC se invierte el flujo y se comienza a calentar la pletina, lo que 
produce un aumento de la temperatura en la muestra que hace desaparecer paulatinamente las 
variantes de martensita. Cuando se restaure la temperatura inicial, estas variantes previamente 
originadas habrán desaparecido por completo. A continuación se adjuntan unas cuantas 
imágenes que ilustran los procesos de calentamiento y enfriamiento. 
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IMÁGENES RELATIVAS AL DESCENSO DE TEMPERATURA 
 
     
Figura III.XI. Micrografia NiMnIn X10 a 19ºC.         Figura III.XII. Micrografia NiMnIn X10 a -8,2ºC. 
    
Figura III.XIII. Micrografia NiMnIn X10 a -10ºC.    Figura III.XIV. Micrografia NiMnIn X10, -12,4ºC. 
     
Figura III.XV. Micrografia NiMnIn X10 a -39,4ºC.   Figura III.XVI. Micrografia NiMnIn X10, -55,8ºC. 
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IMÁGENES RELATIVAS AL ASCENSO DE TEMPERATURA 
 
     
Figura III.XVII. Micrografia NiMnIn X10 a -32ºC.     Figura III.XVIII. Imagen NiMnIn X20, -26,3ºC.   
       
Figura III.XIX. Micrografia NiMnIn X10 a -8,2ºC.    Figura III.XX. Micrografia NiMnIn X10 a 2,2ºC. 
     
Figura III.XXI. Micrografia NiMnIn X10 a 4,6ºC.   Figura III.XXII. Micrografia NiMnIn X10,10,1ºC. 
 59 
  
 
 
En las imágenes anteriores se puede observar la evolución que sufre el material al enfriar la 
muestra, desde la primera micrografía (figura III.XI) donde toda la muestra se encuentra en fase 
austenita a una temperatura de 19ºC, hasta la figura III.XVI donde la transformación 
martensítica directa ha sido completada y toda la muestra se encuentra en fase martensita. En la  
figura III.XII empiezan a aparecer las primeras variantes martensíticas, como se puede observar 
en la parte central y derecha de la imagen. De manera aproximada podemos concluir que según 
las micrografías obtenidas, la temperatura de Martensite start estaría en torno a los 3,8ºC, y que 
conforme se sigue descendiendo la temperatura, el relieve martensítico se hace mucho más 
notorio. También se puede apreciar como las variantes se originan y crecen en diferentes 
orientaciones. La transformación tiene lugar a lo largo de un reducido rango de temperaturas tal 
y como se observa entre la  figura III.XII y la III.XIV, donde hay una diferencia térmica de tan 
solo 4,2ºC.  Entre la   figura III.XV y la  III.XVI se puede ver como no hay apenas diferencia a 
pesar de que el salto térmico sea de 16,4ºC. Podemos estimar que la temperatura 
correspondiente a Martensite finish está en torno a los -17,7ºC ya que a partir de esa imagen ya 
no aparecen más variantes de martensita, lo que nos hace ver que la transformación ya ha sido 
completada. Notar como en la  figura III.XVI aparece hielo de forma granular, tal y como se 
había advertido anteriormente. A continuación se invierte el flujo y se comienza a calentar. 
 
En las imágenes relativas al ascenso de temperatura se puede observar la evolución que sufre el 
material al calentar la muestra, desde la primera micrografía (figura III.XVII) donde toda la 
muestra se encuentra en fase martensita a una temperatura de -32ºC,  hasta la figura III.XXII 
donde la transformación martensítica inversa ha sido completada y toda la muestra se encuentra 
en fase austenita En la figura III.XX empiezan a desaparecer muy ligeramente las variantes de 
martensita, por tanto de una manera aproximada, podríamos decir que, basándonos en las 
imágenes obtenidas, la temperatura de Austenite start está alrededor de -0,5ºC. Conforma se 
aumenta la temperatura y se alcanza valores térmicos más altos, desaparecen más variantes de 
martensita, tal y como se observa en la  figura III.XXI. La temperatura correspondiente a la 
Austenite finish, toma el valor de 6,4ºC, por tanto la transformación martensítica inversa, 
transcurre en un rango de temperaturas de 7ºC aproximadamente. 
 
Con los datos obtenidos se observa la histeresis existente entre la transformación martensitica 
directa y la inversa. 
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4.  RESULTADOS EXPERIMENTALES 
 
4.1. Introducción 
 
Una vez que se ha confirmado la existencia de la transformación de fase y se ha localizado en 
un rango de temperaturas, se continúa con el objetivo científico del proyecto, que como ya se ha 
comentado consiste en la caracterización de la transformación martensítica en aleaciones con 
memoria de forma ferromagnéticas, en este caso de una aleación metamagnética compuesta por 
Níquel, Manganeso e Indio. 
 
Este estudio se ha realizado con una aleación de composición fija Ni50Mn34In16, siguiendo la 
dinámica de algunos estudios científicos basados en los efectos de los tratamientos térmicos en 
el orden de las estructuras de aleaciones del tipo Heusler ricas en Manganeso (Ni50Mn25+xZ25-x), 
e introduciendo como novedad un tratamiento mecánico intermedio en forma de deformación. 
 
En resumen, en este apartado se van a estudiar los efectos que produce tanto el tratamiento 
mecánico de deformación en la aleación, como los tratamientos de envejecimiento isotermo 
realizados en el horno vertical (mediante enfriamiento lento) a la muestra ya machacada en 
polvo, en la transformación martensítica (temperaturas, entalpías, entropías…), en las 
propiedades magnéticas y en otros parámetros termodinámicos. La evolución de dichos 
parámetros nos permitirá analizar los procesos de ordenamiento. Los resultados obtenidos en el 
difractómetro de rayos X también aportarán información acerca de estos procesos de 
ordenamiento y restauración de defectos. Este estudio sobre la influencia de la deformación en 
una aleación NiMnIn resulta novedoso, es decir, no se menciona en ningún artículo científico ya 
que no existe en la literarura trabajos previos.  
 
      4.2. Estudio termo-magnético de la muestra original 
 
Como primer paso, y con el objetivo de realizar el estudio de la influencia del tratamiento 
mecánico mediante deformación en la transformación martensítica, se ha realizado un estudio 
calorimétrico de una pequeña muestra de la aleación elaborada. Para ello, dicha muestra ha sido 
sometida previamente a un tratamiento térmico de templado a 800ºC (al que llamaremos a partir 
de ahora AQ 800C), la cual, tras un recocido de 15 horas en el horno vertical a la citada 
temperatura, ha sido enfriada rápidamente en agua a 0ºC. De esta forma, se caracteriza la 
aleación NiMnIn en su forma original, es decir, sin machacar, para más adelante poder 
comparar los resultados con la muestra en polvo. Por tanto, recuperamos la figura III.VIII 
obtenida en el apartado de optimización, ya que dicha grafica ilustra exactamente las 
transformaciones que sufre la aleación AQ 800C durante 15 horas, de tal manera que nos es 
perfectamente válida para su estudio.  
 
En primer lugar se quieren identificar las temperaturas características de la transformación 
martensítica y la entalpia de la transformación. Para esta tarea se recurre al calorímetro 
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diferencial de barrido (DSC) en el cual se realizan medidas comprendidas entre temperaturas de 
-80ºC y 400ºC permitiendo visualizar los parámetros anteriormente citados. Estos análisis se 
realizan a una velocidad constante de 10K/minuto. 
 
En las siguientes figuras se muestran los efectos del templado para la muestra AQ 800C. En ella 
se puede observar las temperaturas de transformación martensítica (Tm) con su correspondiente 
histéresis, diferenciando entre Tm (d) o transformación martensítica directa que se produce en el 
enfriamiento y Tm (i) o transformación martensítica inversa que se presenta en el calentamiento. 
Además se obtienen las temperaturas de Curie (Tc), la temperatura del pico exotérmico y la 
variación de entalpía (∆H), entre otras.  
 
Pero antes de proceder al estudio del termograma para la muestra AQ 800C es importante notar 
como hay dos ciclos bien diferenciados; en el primero de ellos, se realiza un primer 
calentamiento en el calorímetro desde temperatura ambiente hasta los 100ºC e inmediatamente 
se produce un proceso de enfriamiento hasta -80ºC. El ciclo se cierra, mediante el suministro de 
calor, hasta restaurar la temperatura ambiente (en torno a 29,9ºC). Se ilustra en la figura IV.I. 
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Figura IV.I. Termograma del primer ciclo de la muestra NiMnIn sin machacar, 
homogeneizada durante 15 horas a 800ºC y ciclada entre -40ºC y 100ºC. 
 
El segundo ciclo, parte desde temperatura ambiente, para posteriormente experimentar un 
calentamiento hasta los 400ºC. A continuación, se produce un enfriamiento desde 400ºC hasta 
los -80ºC, recorriendo de esta manera parte del camino realizado en el primero de los ciclos 
(desde 29,9ºC hasta -80ºC). Este segundo ciclo, análogamente al anterior, finaliza a temperatura 
ambiente. Lo podemos observar  en la figura IV.II. 
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Figura IV.II. Termograma del segundo ciclo de la muestra NiMnIn sin machacar, 
homogeneizada durante 15 horas a 800ºC y ciclada entre -80ºC y 400ºC. 
 
 
Estas temperatura han sido tomadas en base a las limitaciones que tiene el equipo de medida  y 
porque estudios previos nos hacen ver que en dichos rangos se producen las transformaciones 
que van a ser objeto de nuestro estudio. Dichas transformaciones se detallan en las siguientes 
líneas.   
 
En el primer ciclo se pueden observar con claridad los primeros picos relativos a la 
transformación martensítica. En el descenso de temperatura desde 100ºC hasta -30ºC, se 
presenta la transformación martensítica directa, que como ya se ha mencionado en repetidas 
ocasiones, es el proceso mediante el cual la fase austenita transforma en martensita. Dicha 
transformación tiene lugar a -7,1ºC, mientras el proceso inverso por el cual la muestra 
transforma en fase austenita desde fase martensita, y que conocemos como transformación 
martensítica inversa, se produce aproximadamente a 10,7ºC.  
 
En nuestro caso al no vernos obligados a hacer una rectificación composicional en forma de 
adición de Indio (lo que significa un descenso en las temperaturas de transformación ya que el 
Indio contribuye con 3 electrones, frente a los 10 del Níquel y los 7 del Manganeso, reduciendo 
así de forma considerable el número medio de electrones por átomo), las temperaturas de 
transformación no se alejan en demasía de la temperatura ambiente. 
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Por otra parte, la  perdida de energía asociada a la presencia de procesos disipativos, supone que 
la transformación martensítica inversa no sea un proceso estrictamente reversible y que se 
presente una irreversibilidad en forma de histéresis, que en este caso alcanza los 17,8ºC. Dicho 
de otra manera, la temperatura de pico de la transformación martensítica directa es diferente a la 
de la transformación inversa. 
 
El segundo ciclo abarca un rango de temperaturas más amplio, concretamente desde -80ºC hasta 
400ºC con el objetivo de no solo compararlo con el anterior, sino de obtener información 
adicional, la cual se expone a continuación. En un primer calentamiento desde temperatura 
ambiente hasta 400ºC se observa un pico en torno a los 308ºC, el cual conocemos como pico 
exotérmico, es decir se trata de un proceso de liberación de energía en forma de calor, en favor 
de una nueva situación de mayor estabilidad energética. Dicho pico supone un punto de 
inflexión en nuestro estudio ya que sabemos que existe una relación entre la presencia del pico 
exotérmico y el grado de orden de la aleación, y que está asociado a un proceso de 
ordenamiento atómico de la muestra a alta temperatura. Por tanto, a partir de ahora 
diferenciaremos los parámetros termodinámicos y las temperaturas características de la muestra 
sin deformar y de la muestra deformada antes y después de alcanzar el pico exotérmico. De esta 
manera denominamos la muestra recién templada como AQ y a la muestra que ha 
experimentado el efecto de ordenamiento que se produce al alcanzar la temperatura del pico 
exotérmico la llamaremos PQ (Post-ordenamiento). 
 
Durante el enfriamiento desde 400ºC hasta -80ºC, observamos una inflexión en torno a 27,8ºC, 
el cual suponemos, basándonos en estudios previos, que se trata del pico de transición 
magnética. La temperatura a la que se produce se le conoce como temperatura de Curie. Si 
continuamos con el estudio del proceso de enfriamiento, el siguiente punto de interés nos lleva a 
la transformación martensítica directa, la cual en esta ocasión se produce a una temperatura 
menor, en torno a los -14,3ºC. Lo mismo ocurre con la transformación martensítica inversa, que 
tiene lugar a -0,2ºC, sensiblemente inferior a la observada en el primer ciclo AQ. La histéresis 
térmica en este caso toma un valor de 14,0ºC, algo inferior a la del primer ciclo. Otra 
consecuencia relacionada con el ordenamiento generado al superar la temperatura del pico 
exotérmico, es una mayor definición y un mayor estrechamiento de los picos de transformación, 
producto de una menor densidad de defectos en la composición de la muestra. Recordar, tal y 
como se ha indicado en anteriores apartados que la composición está íntimamente ligada a las 
temperaturas de transformación martensítica y al rango de temperaturas que la propia 
transformación abarca. Por tanto, resulta evidente relacionar un proceso de ordenamiento y 
homogeneización de la muestra, con unos picos de transformación más definidos. Antes de 
finalizar el segundo ciclo a temperatura ambiente, se puede observar la presencia de nuevo del 
pico de transición magnética a la misma temperatura que antes, algo lógico, ya que al tratarse de 
una transformación de segundo orden, la histéresis relativa entre estos dos picos es nulo. Todos 
estos procesos se pueden observar en la figura IV.III donde se muestran ambos ciclos.  
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Figura IV.III. Termograma de la muestra NiMnIn sin machacar, homogeneizada durante 15 
horas a 800ºC y ciclada entre -80ºC y 400ºC, donde aparecen superpuestos el segundo y el 
primer ciclo. 
 
De la misma forma que comprobamos la existencia de la transformación martensítica mediante 
el microscopio óptico, en esta ocasión, vamos a certificar que el pico que se produce a 27,8ºC es 
efectivamente el pico de transición magnética. En el termograma el escalón asociado a la 
temperatura de Curie no se aprecia con claridad, lo que nos conduce a pensar que dicha 
temperatura puede hallarse por debajo de la temperatura de Martensite Start (Ms) y por tanto 
quedaría solapado el pico de transición magnética por el pico de transformación martensítica 
directa, impidiéndonos su visión. Por tanto, en primer lugar vamos a analizar qué es lo que 
ocurre en el primer ciclo ya que los datos aportados por el calorímetro no nos aclaran el 
comportamiento magnético de la muestra.  
 
Las medidas que nos proporciona el calorímetro son indicativas, pero para asegurarnos de cuál 
es la naturaleza de estos resultados nos debemos apoyar en medidas adicionales. De esta 
manera, para ver si se trata del pico de transición magnética o no, realizamos unas medidas en el 
magnetómetro SQUID para estudiar la dependencia de la imanación de la muestra respecto a la 
temperatura, aplicando un campo magnético de baja intensidad (100 Oe).  
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La hipótesis formulada anteriormente se descarta observando la figura IV.IV donde se puede 
apreciar la existencia del pico de transformación magnética en torno a 30ºC, por tanto mayor 
que la temperatura Ms, la cúal sabemos que toma un valor de 2,4ºC. La conclusión es que el 
pico de transición magnética existe, aunque el calorímetro no nos lo muestre. 
 
Por otra parte, la gráfica nos indica el comportamiento característico de las aleaciones 
metamagnéticas como el NiMnIn, en las cuales a temperaturas muy bajas la muestra adopta un 
carácter ferromagnético (alcanzando valores de 5 emu/g) que va atenuando hasta alcanzar la 
temperatura de Curie en martensita, donde la muestra se vuelve totalmente paramagnética. Al 
seguir aumentando la temperatura se produce la transformación martensítica inversa, lo que 
conlleva un salto en la imanación, creciendo de manera notable, hasta situarse por encima de los 
4 emu/g. Es decir, pasamos de una fase de martensita paramagnética a una fase de austenita 
ferromagnética. De este modo, se verifica que estamos ante una aleación ferro-para, donde la 
diferencia entre ambas fases es grande. El magnetismo de la muestra vuelve a decaer  a 30ºC, 
temperatura a la que se encuentra el pico de transición magnética en la fase austenítica, y que a 
partir del cual la aleación se comporta de forma completamente paramagnética. Al descender la 
temperatura, dará lugar el proceso inverso, es decir, pasaremos de una fase austenita 
ferromagnética (por debajo de la temperatura de Curie, obviamente) a una fase martensita 
paramagnética, que volverá a recuperar su magnetismo por debajo de los -100ºC. En la gráfica 
siguiente se puede entender este proceso con más claridad. 
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Figura IV.IV. Gráfica de una muestra NiMnIn sin deformar, previa al proceso de 
ordenamiento, en la que se representa la imanación en función de la temperatura 100 Oe.  
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Gracias a este primer estudio se ha comprendido un poco mejor que es lo que ocurre a nivel 
magnético en nuestra aleación para el primer ciclo. Por tanto, el siguiente paso será analizar los 
picos de transición magnética que nos muestra el calorímetro después del proceso de orden y 
comparar dicha medida calorimétrica con los resultados proporcionados por el magnetómetro 
SQUID para ver si coinciden las temperaturas.  Para ello, nos apoyamos en la figura IV.V. 
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Figura IV.V. Gráfica de una muestra NiMnIn sin machacar, posterior al proceso de 
ordenamiento, en la que se representa la variación de la imanación en función de la 
temperatura en comparación con la medida calorimétrica, para un rango de temperaturas entre 
-100ºC y 60ºC. 
 
 
Esta grafica nos permite verificar que efectivamente, el escalón que presenta la medida 
calorimétrica a la temperatura de 27,8ºC, se trata del pico de transición magnética en fase 
austenita, ya que a la misma temperatura, se produce una variación en la imanación de la 
muestra. A partir de dicha temperatura, la cual también conocemos como temperatura de Curie, 
la fase austenita pierde su carácter ferromagnético para comportarse de forma paramagnética. 
 
Con el objetivo de ver el efecto del tratamiento térmico de calentamiento hasta 400ºC en las 
propiedades magnéticas de la aleación en su forma original se ha realizado una medida en el 
magnetómetro SQUID de la variación de la imanación con la temperatura bajo campo 
magnético de alta intensidad (6T), una vez calentada hasta 400ºC y sin calentar.  
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 Figura IV.VI. Imanación en función de la temperatura para la muestra original recocida 
hasta 400ºC y sin recocer, bajo un campo magnético de 6T. 
 
Si nos fijamos en la medida de la muestra observamos como conforme aumenta la temperatura, 
la imanación de saturación va decreciendo hasta llegar a la temperatura de transformación 
martensítica, en la que la imanación crece hasta adquirir un carácter ferromagnético en fase 
austenita. El ciclo de enfriamiento es similar, pero lógicamente las transformaciones ocurren en 
el sentido inverso. Se puede apreciar la histéresis entre ambos ciclos asociada a la 
transformación martensítica. Esta medida nos vuelve a confirmar que nuestra aleación NiMnIn 
es de tipo ferro-para, es decir en el ciclo de calentamiento, la aleación experimenta un gran salto 
en la imanación pasando de martensita paramagnética a austenita ferromagnética. 
 
Comparando ambas medidas se aprecia que la imanación es mayor en la muestra recocida hasta 
400ºC que en la muestra sin calentamiento previo. Este hecho puede tener su origen en el 
proceso de ordenamiento que experimenta la muestra al calentarse hasta 400ºC, ya que como se 
sabe, dependiendo del grado de orden de la aleación los átomos de Manganeso estarán 
colocados en distintos lugares, por lo que el carácter magnético de la aleación cambiará, y con 
ello la temperatura de Curie. Se observa claramente como la temperatura de Curie se desplaza 
ligeramente hacia temperaturas mayores tras el calentamiento hasta 400ºC, hacia una mayor 
temperatura, algo que en el DCS no se podía apreciar ya que no nos mostraba la temperatura de 
Curie para AQ800. Por tanto, concluimos que el tratamiento térmico de recocido hasta 400ºC 
afecta a las propiedades magnéticas de la muestra NiMnIn y a la temperatura de Curie de la 
misma.   
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  4.3. Estudio termo-magnético de la muestra deformada y 
comparación con la muestra original 
 
Una vez que se ha analizado la muestra en su forma original, y que se han identificado las 
transformaciones que en ella se presentan, se va a proceder a aplicar un primer tratamiento 
mecánico en forma de deformación mediante mortero de Ágata, de tal modo, que se machacará 
manualmente la muestra hasta convertirla en polvo. Cuando el tamaño de grano del polvo 
obtenido mediante aleación mecánica sea el mínimo posible, se introducirá en el calorímetro 
para obtener una primera comparación con la muestra sin deformar, con el objetivo de estudiar 
cómo y en qué medida varían, en el caso de que lo hagan, los parámetros termodinámicos, las 
temperaturas características y el magnetismo de la muestra. 
 
Para estudiar el comportamiento de la muestra machacada (que a partir de ahora la vamos a 
denominar AsMilled), se va a emplear el mismo procedimiento utilizado para la muestra sin 
machacar. Así, introducimos 43,88mg de polvo de NiMnIn en el calorímetro y separamos el 
análisis en 2 ciclos. Como el objetivo es comparar los resultados con la muestra original, estos 
ciclos van a ser análogos a los descritos en el punto anterior. Por tanto, el primero de ellos, 
experimenta un calentamiento desde temperatura ambiente hasta 100ºC, un posterior 
enfriamiento hasta -80ºC y finalmente un segundo calentamiento hasta temperatura ambiente. 
Se ilustra gráficamente en la figura IV.VII. 
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Figura IV.VII. Termograma del primer ciclo de la muestra NiMnIn machacada  y ciclada entre 
-80ºC y 100ºC. 
 
En este primer ciclo para la muestra machacada, se observan los dos picos relativos a la 
transformación martensítica de forma evidente. Durante el proceso de enfriamiento desde 100ºC 
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hasta -80ºC, primero se aprecia un escalón que puede tratarse seguramente de la transición 
magnética (más adelante se comprobará) a una temperatura de 20,5ºC, es decir a la temperatura 
de Curie. Si continuamos descendiendo la temperatura, se presenta la transformación 
martensítica directa a -9,3ºC y posteriormente al calentar, la transformación martensítica inversa 
toma un valor de 1,8ºC. Por tanto, la primera conclusión que se obtiene es que la histéresis 
relativa a los dos picos se ha reducido, ya que para la muestra machacada es de 11,23ºC frente a 
los 17,88ºC de la muestra sin deformar. La segunda discrepancia es la presencia del escalón de 
transición magnética, algo que en la muestra original no se llegaba a distinguir con nitidez. Pero 
para poder apreciar estas diferencias de forma más notoria, es conveniente comparar las gráficas 
de la muestra machacada y sin machacar para este primer ciclo.    
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 Figura IV.VIII. Termograma del primer ciclo de la muestra NiMnIn machacada, ciclada entre 
-80ºC y 100ºC  y la muestra sin machacar, ciclada entre -40ºC y 100ºC. 
 
Por último, si nos fijamos en los picos relativos a la transformación martensítica directa e 
inversa, además de la ya comentada reducción de la histéresis entre ambos, se observa 
claramente como los picos referentes al ciclo As Milled son más anchos y menos definidos, 
fruto de las deformaciones que hemos aplicado. Esto es algo que podíamos prever; incluso se 
podía esperar una mayor variación en la forma de los picos respecto a la muestra sin machacar, 
como se ha podido verificar en otras aleaciones sometidas a la misma deformación. Aunque es 
pronto para sacar conclusiones, el hecho de que no haya una excesiva diferencia entre ambos 
ciclos (teniendo en cuenta la magnitud de la deformación macroscópica introducida) nos hace 
creer que nuestra aleación puede ser de tipo frágil, es decir posee poca ductibilidad ante una 
concentración de tensiones.  
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En el segundo ciclo para la muestra As milled, de la misma manera que se hacía para el Bulk, se 
amplía el rango de temperaturas para verificar la influencia que el pico exotérmico tiene en  la 
transformación martensítica. Se parte de temperatura ambiente, se produce un calentamiento 
hasta 400ºC y un enfriamiento hasta -80ºC para volver a cerrar el ciclo a temperatura ambiente. 
El resultado se puede apreciar en la figura IV.IX. 
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Figura IV.IX. Termograma del segundo ciclo de la muestra NiMnIn machacada  y ciclada 
entre -80ºC y 400ºC. 
 
Durante el proceso de calentamiento desde temperatura ambiente hasta 400ºC, se observa el 
pico exotérmico relativo al ordenamiento atómico a una temperatura de 308,1ºC. Este proceso 
de orden contribuye a que la temperatura de Curie en fase austenita se desplace ligeramente 
hacia la derecha, hacia temperaturas más altas, dando lugar a 30ºC (recordar que en el primer 
ciclo la temperatura de Curie era 20,5ºC). Los picos de transformación martensítica se 
desplazan hacia la izquierda, adquiriendo ahora un aspecto más definido. La transformación 
martensítica directa se produce a -17,7ºC y la transformación martensítica inversa a -4,4ºC, por 
tanto la histéresis entre ambos picos varía un poco respecto al primer ciclo, siendo en esta 
ocasión de 13,3ºC, frente a los 11,2ºC del primer ciclo. Pero como interesa analizar las 
diferencias entre los termogramas de la muestra machacada y la muestra sin machacar para el 
segundo ciclo, se adjuntan ambas gráficas en la figura IV.X. 
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 Figura IV.X. Termograma del segundo ciclo de la muestra NiMnIn machacada y la muestra 
sin machacar, cicladas entre -40ºC y 100ºC. 
 
En la anterior grafica se comprueba que la diferencia fundamental entre el segundo ciclo para la 
muestra en bulk y la muestra en polvo, es la forma de los picos de transformación martensítica, 
ya que las temperaturas de pico son muy similares, así como las temperaturas de Curie. La 
temperatura del pico exotérmico es prácticamente calcada, 308,4ºC y 308,1ºC para la muestra 
sin machacar y para la muestra machacada, respectivamente.  
 
El siguiente paso es comprobar, de la misma manera que en el bulk, si el escalón que se observa 
a 20,5ºC en el primer ciclo de la muestra machacada, es el de transición magnética o no. Para 
ello, nos apoyamos de nuevo en el magnetómetro, que para un campo magnético de 100 Oe nos 
indica la variación de la imanación respecto a la temperatura para la muestra en polvo. En 
primer lugar, se va a analizar el magnetismo para el primer ciclo es decir, previo al proceso de 
ordenamiento, al cual se le denomina en la figura IV.XI como Polvo As Milled AQ 800.  
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Figura IV.XI. Gráfica de una muestra NiMnIn machacada, previa al proceso de ordenamiento, 
en la que se representa la imanación en función de la temperatura.  
 
Se comprueba que efectivamente, el pico observado a 20,5ºC corresponde a la temperatura de 
Curie, dado que a dicha temperatura se produce un descenso evidente en la imanación de la 
muestra machacada volviéndose totalmente paramagnética a temperaturas más altas y que 
además la transformación martensítica da lugar entre austenita ferromagnética y martensita 
paramagnética.  
 
No obstante, existen diferencias entre los resultados obtenidos para la muestra en polvo y para la 
muestra sin machacar. Tal y como se verifica en la figura IV.XII, para 100 Oe la imanación en la 
muestra machacada es menor que en la muestra en su forma original; sin embargo, la 
temperatura de Curie es prácticamente igual. Especialmente notoria resulta esta caída a 
temperaturas más bajas de -100ºC, donde la muestra en Bulk alcanza valores superiores a 5 
emu/g y en la muestra machacada cae hasta 2,5 emu/g. De todos modos conviene relativizar 
estos resultados, ya que la verdadera influencia de la deformación en el comportamiento 
magnético se analizará para un campo magnético de 6T, y no para bajos campos, como en este 
caso, donde intervienen otros factores. La conclusión que se obtiene es que la temperatura de 
Curie es la misma para ambos casos, tanto para el polvo como para la muestra original, ambas 
previas al proceso de ordenamiento. 
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Figura IV.XII. Gráfica de una muestra NiMnIn machacada y otra sin machacar, ambas 
previas al proceso de ordenamiento, en la que se representa la variación de la imanación en 
función de la temperatura.  
 
A continuación, se analiza el comportamiento magnético en el segundo ciclo de la muestra As 
Milled, teniendo en cuenta que la medida calorimétrica indicaba un posible escalón de 
transición magnética a 30ºC. Para ello, superponemos ambos resultados, como muestra la figura 
IV.XIII. 
 
Observando la gráfica, verificamos que los 30ºC corresponden a la temperatura de Curie en fase 
austenita para la muestra As-milled calentada hasta 400ºC, ya que a dicha temperatura se 
produce una caída de la imanación de saturación, pasando de una fase austenita ferromagnética 
a una fase martensita paramagnética (para el proceso de calentamiento se daría el fenómeno 
inverso). 
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 Figura IV.XIII. Gráfica de una muestra NiMnIn machacada, posterior al proceso de 
ordenamiento, en la que se representa la imanación en función de la temperatura en 
comparación con la medida calorimétrica, para un rango de temperaturas entre -50ºC y 40ºC. 
 
Con la idea de ver el efecto del tratamiento térmico de calentamiento hasta 400ºC en las 
propiedades magnéticas de la aleación molida, se ha realizado una medida en el magnetómetro 
SQUID de la variación de la imanación con la temperatura a 6T para la muestra en polvo, 
calentada hasta 400ºC y sin calentar. Esta medida se observa en la figura IV.XIV. 
 
En dicha figura se puede observar una vez más como el valor de la imanación de la muestra en 
polvo calentada hasta 400ºC es mayor que el de la muestra sin calentar. El aumento de la 
imanación que se observa es aproximadamente de un 30-35%. Este fenómeno, al igual que en la 
muestra original se puede deber a la existencia del pico exotérmico asociado al orden atómico a 
308,1ºC, ya que sabemos que existe una relación entre el orden atómico y la recuperación de la 
imanación y el carácter magnético. 
 
En conclusión, observando los resultados podemos afirmar que la imanación de la muestra 
NiMnIn está influenciada muy ligeramente (se podría considera casi nulo o despreciable su 
efecto) por la deformación y principalmente por el grado de orden atómico de la muestra. La 
deformación provoca un descenso muy poco acusado en la imanación y por otra parte, el 
ordenamiento atómico de la muestra contribuye al aumento de la imanación. Lo que se expone 
en estas líneas se puede observar en la figura IV.XV. 
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 Figura IV.XIV. Representación de la imanación en función de la temperatura para la muestra 
en polvo calentada hasta 400ºC y sin calentar, bajo un campo magnético de 6T. 
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 Figura IV.XV. Representación de la imanación en función de la temperatura para la muestra 
machacada y sin machacar, calentada hasta 400ºC y sin calentar, bajo un campo magnético de 
6T. 
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Con el objetivo de realizar una comparación analítica y ver la evolución de los parámetros 
termodinámicos de la muestra As-Milled y de la muestra original homogeneizada a 800ºC y 
posteriormente templada, se adjunta la tabla IV.I, donde se recogen todos los datos de las 
temperaturas características de la transformación martensítica, así como las entropías, las 
entalpias, la temperatura del pico exotérmico y la temperatura de  Curie. 
 
En la siguiente tabla, se considera AQ a todo el ciclo que abarca desde temperatura ambiente 
hasta 400ºC. Por tanto, PQ empieza inmediatamente después de 400ºC, y finaliza a temperatura 
ambiente. A continuación se detalla el significado de los símbolos utilizados en la tabla; Tmd 
(Temperatura de pico de la transformación martensítica directa), Tmi (Temperatura de pico de la 
transformación martensítica inversa), Ms (Martensite start), Mf (Martensite final), As (Austenite 
start), Af (Austenite final), ∆Hd (Entalpía transformación martensítica directa), ∆Hi (Entalpía 
transformación martensítica inversa), ∆Sd (Entropía transformación martensítica directa), ∆Si 
(Entropía transformación martensítica inversa), Tc (Temperatura de Curie), ∆Hp (Entalpía pico 
exotérmico) y Tp (Temperatura de pico del pico exotérmico).  
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Tmd 
 
Tmi 
 
Ms 
 
Mf 
 
As 
 
Af 
 
∆Hd 
 
∆Hi 
 
∆Sd 
 
∆Si 
 
Tc 
 
∆Hp 
 
Tp 
  
 
ºC 
 
ºC 
 
ºC 
 
ºC 
 
ºC 
 
ºC 
 
J
g
 
 
J
g
 
 
J
kgK
 
 
J
kgK
 
 
ºC 
 
J
g
 
 
ºC 
  
AQ 
 
-7,1 
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19,7 
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-14,3 
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-24,1 
 
-6,6 
 
5,3 
 
5,5 
 
6,07 
 
21,4 
 
22,3 
 
27,8 
 
- 
 
- 
 
Tabla IV.I. Valores de los parámetros termodinámicos y de las temperaturas características de 
la muestra machacada y de la muestra sin machacar, antes y después de haber experimentado 
el proceso de ordenamiento a 400ºC. 
 77 
  
 
 
 
Pero para poder observar con más perspectiva las diferencias entre los termogramas del polvo 
As milled y el Bulk homogeneizado a 800ºC y posteriormente templado, se estudian los cuatro 
ciclos superpuestos en la figura IV.XVI, es decir ciclo AQ y PQ para la muestra As milled y 
ciclo AQ y PQ para la muestra original.  
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 Figura IV.XVI. Gráfica comparativa de los ciclos PQ y AQ de una muestra NMnIn 
machacada y sin machacar, obtenida mediante un análisis calorimétrico en el DSC. 
 
 
En la figura se observa con claridad como las temperaturas de los picos en la transformación 
martensítica directa son muy similares, en cambio, en la transformación martensítica inversa, la 
muestra original tiene una mayor histéresis, desplazándose ligeramente hacia temperaturas más 
altas.  
 
Por otra parte, los picos de la muestra en polvo son menos definidos y tienen menor área que los 
de la muestra sin machacar, lo que se traduce en una menor entalpía y entropía, salvo en el caso 
del pico de transformación martensítica PQ para la muestra molida ya que el rango de 
temperaturas donde tiene lugar la transformación es mucho más amplio.  
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Otra de las consecuencias que se observan en la gráfica es la influencia que el pico exotérmico 
asociado al orden atómico tiene en la transformación martensítica y en la temperatura de Curie. 
Después de alcanzar los 400ºC y producirse dicho ordenamiento, las temperaturas 
características de las transformaciones se desplazan hacia la izquierda, hacia temperaturas más 
bajas y el escalón de transición magnética, en cambio, se desplaza hacia la derecha y se define. 
Igualmente, los picos de transformación martensítica son algo más estrechos y definidos 
después del pico exotérmico. Se observa este proceso en la figura IV.XVII.  
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 Figura IV.XVII. Gráfica comparativa de los picos PQ y AQ de la transformación martensítica 
directa para una muestra machacada y para una muestra sin machacar, en un rango de 
temperaturas entre -30ºC y 40ºC. 
 
 
La estabilización térmica de la martensita es un fenómeno en el cual, tras un tratamiento térmico 
o mecánico, se produce un aumento en las temperaturas de transformación martensítica inversa, 
es decir, en Austenite start y Austenite finish, sin observarse variación alguna en las 
temperaturas referidas a la transformación martensítica directa, Martensite start y Martensite 
finish. Este proceso se da generalmente inmediatamente después del tratamiento aplicado. En 
nuestro caso interesa saber si ocurre un proceso de estabilización térmica de la martensita, ya 
que es posible que esta se haya inducido mediante el templado desde alta temperatura, donde el 
material se encontraba en fase austenítica. 
 
Para comprobar si realmente se produce este fenómeno en nuestra aleación deformada, 
introducimos 51,511 mg de polvo de NiMnIn en el DSC para realizar el estudio calorimétrico. 
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En este análisis se programa un proceso de ciclado con el objetivo de estudiar la estabilización, 
donde los ciclos, que abarcan un rango de temperaturas desde -80ºC hasta 150ºC, son repetidos 
durante 4 veces consecutivas. El resultado se puede apreciar en la figura IV.XVIII.  
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 Figura IV.XVIII. Gráfica de una muestra NiMnIn machacada, sometida a 4 ciclos 
consecutivos entre -80ºC y 150ºC, con el objetivo de comprobar si se produce el fenómeno de la 
estabilización térmica de la martensita. 
 
 
Observando la figura descartamos que se produzca el proceso de estabilización térmica de la 
martensita. Se comprueba que tras varios ciclos consecutivos, las temperaturas tanto de la 
transformación martensítica directa como, sobre todo de la inversa, no sufren alteración alguna, 
por lo que entendemos que no se ha inducido el fenómeno de la estabilización térmica de la 
martensita mediante los tratamientos de temple desde alta temperatura a martensita. De forma 
indirecta, esta grafica nos sirve para estudiar las consecuencias de no alcanzar el pico 
exotérmico durante el calentamiento. La muestra no experimenta ningún proceso de 
ordenamiento, por tanto el escalón de transición magnética está poco definido y a la misma 
temperatura, al igual que los picos de transformación martensítica. 
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 4.4. Estudio de los procesos de recovery de la microestructura a 
altas temperaturas para la muestra deformada 
 
Hasta ahora, en todos los análisis realizados en el calorímetro diferencial de barrido (DSC), se 
ha empleado el cabezal RCS, el cual nos permite abarcar un rango de medidas entre -80ºC y 
400ºC y controla muy bien los cambios de temperatura, tanto en el proceso de enfriamiento 
como en el de calentamiento. 
 
Ya se ha observado en los termogramas de la muestra machacada en polvo como se producía un 
pico exotérmico de orden atómico a alta temperatura por debajo de 400ºC (a 308ºC 
exactamente). No obstante, es posible que debido al tratamiento mecánico de molienda, otros 
procesos se produzcan a temperaturas superiores a 400ºC. Para poder estudiar este 
comportamiento se emplea un cabezal tipo FACS, que permite realizar mediciones desde 
temperatura ambiente hasta 700ºC. Este cabezal controla muy bien los procesos de 
calentamiento, pero al contrario que el cabezal RCS, el enfriamiento se produce de manera 
descontrolada. Este aspecto no nos importa demasiado, ya que nuestro objetivo se centra en el 
estudio de la existencia de picos exotérmicos a temperaturas superiores a 400ºC durante el 
proceso de calentamiento, por tanto, que el descenso desde 700ºC hasta temperatura ambiente 
no sea controlado no supone un inconveniente. De este modo se realiza un análisis calorimétrico 
en el DSC, con el cabezal FACS, de una pequeña muestra de la aleación machacada en polvo. 
La muestra será sometida a un ciclado entre 0ºC y 700ºC, con dos calentamientos desde 
temperatura ambiente hasta 700ºC y un enfriamiento desde 700ºC hasta temperatura ambiente. 
La masa de aleación NiMnIn introducida es de 54,354 miligramos y el termograma obtenido se 
muestra en la figura IV.XIX. 
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 Figura IV.XIX. Gráfica de una muestra NiMnIn machacada, ciclada entre temperatura 
ambiente y 700ºC. 
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La primera subida hasta 700ºC se ha realizado con el objetivo de analizar si existe algún pico 
exotérmico asociado a otros procesos de orden (eliminación de vacantes, dislocaciones, 
recovery de defectos,…) que puedan darse a alta temperatura, y el segundo calentamiento, una 
vez que la muestra ya ha experimentado los supuestos procesos de orden, se ha programado con 
el objetivo de establecer una línea base respecto a los que considerar los picos exotérmicos 
observados en la primera rampa. Por tanto, como los picos de la primera rampa de 
calentamiento hay que interpretarlos respecto a la línea base y no respecto a la horizontal, nos 
hemos servido de la figura IV.XX para analizarlo. En dicha gráfica se muestra la resta de las dos 
rampas de calentamiento hasta 700ºC. 
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Figura IV.XX. Gráfica representativa de la diferencia entre la primera rampa de 
calentamiento hasta 700ºC donde se producen los procesos exotérmicos y la  segunda rampa 
que se toma como línea base de referencia.  
 
En la figura IV.XX se observan varios picos exotérmicos, que pueden estar asociados a algún 
tipo de proceso de orden atómico, aunque este punto de momento se desconoce. El primero de 
ellos, es el pico observado anteriormente, a unos 308ºC, el cual ya ha sido estudiado y 
caracterizado su influencia. Por tanto, nos interesa analizar todo aquello que esté por encima de 
400ºC, ya que es la razón por la que se ha cambiado el cabezal. El segundo pico da lugar a una 
temperatura de 450ºC aproximadamente si bien no se distingue con mucha claridad ya que está 
poco definido. El tercer y último pico se aprecia con mucha nitidez, y se encuentra entre 550ºC 
y 650ºC. 
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La conclusión que se obtiene de esta grafica es la constatación de que existen procesos 
exotérmicos a temperaturas superiores a 400ºC para la muestra machacada en polvo de NiMnIn.  
El hecho de que en el segundo calentamiento los picos desaparezcan ratifica el carácter 
irreversible de los procesos. A partir de aquí, el objetivo se centra en estudiar si estos picos 
están asociados o no a procesos de recovery (eliminación de vacantes, dislocaciones, 
recristalización,…). En caso afirmativo, estos tendrían una influencia directa en los parámetros 
de la transformación martensítica, de modo que tras haber experimentado dichos procesos, 
transformaría una mayor cantidad de aleación y de manera más homogénea,  aumentando la 
entalpía y la entropía de la transformación.     
 
Con el objetivo de profundizar en el estudio de los picos exotérmicos observados a alta 
temperatura así como de los procesos a los que estos corresponden, se van a realizar diversos 
tratamientos térmicos parciales de la aleación machacada en polvo a diferentes temperaturas. 
Estas temperaturas han sido seleccionadas de modo que se encuentren sensiblemente por debajo 
y por encima de los picos exotérmicos a analizar para así ver la influencia directa que tienen en 
la transformación martensítica de la aleación. Los tratamientos térmicos consistirán en un 
calentamiento de la muestra machacada en el horno vertical hasta una determinada temperatura 
y posteriormente se dejará enfriar lentamente hasta temperatura ambiente. En total se han 
llevado a cabo cuatro tratamientos en el orden de 200ºC, 400ºC, 600ºC y 900ºC, 
respectivamente. Después de cada tratamiento térmico parcial, se realiza un análisis 
calorimétrico en el DSC para observar de forma gráfica la evolución de la transformación 
martensítica, así como para anotar los resultados de los parámetros termodinámicos y de las 
temperaturas características.  
 
Análogamente, se caracterizan los procesos de ordenamiento mediante la ayuda del 
difractómetro de rayos X, donde se realizan medidas para cada tratamiento térmico aplicado. 
Estos estudios de difracción completan la información que tenemos acerca de la los procesos de 
ordenamiento que presuntamente ocurren a alta temperatura para la muestra As milled. 
 
Antes de realizar el primer tratamiento térmico en el horno vertical, se va a caracterizar la 
muestra de polvo As milled sin tratar (la cual ya ha sido previamente analizada en el 
calorímetro) mediante un análisis de difracción en el difractómetro de  rayos X, para así poder 
compararlo con los futuros estudios de difracción que se realizarán para cada tratamiento 
térmico.  
 
En la figura IV.XXI se muestra el difractograma obtenido para la muestra NiMnIn machacada 
sin tratar térmicamente, donde se pueden observar varios picos de difracción (reflexiones), pero 
tres de ellos sobresalen en intensidad sobre el resto, por tanto, nos centraremos en dichos picos 
ya que son suficientes para ver la tendencia del ordenamiento, en caso de que este se produzca. 
Los valores que toman los citados picos respecto a la variable 2θ son 42.58º, 61.84º y 78.07º. 
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Figura IV.XXI. Difractograma de una muestra NiMnIn machacada previa a la aplicación de 
los tratamientos térmicos. 
 
 
En un principio la anchura de los picos de difracción depende de distintos factores, como por 
ejemplo la anchura instrumental, que es la línea de base en cualquier medida y depende del 
instrumento, no de la muestra. La temperatura también contribuye a la anchura de los picos, así 
como todo tipo de defectos presentes en el material. Pero los dos factores fundamentales que 
afectan a la anchura de los picos de difracción y que van a ser objeto de nuestro estudio son el 
tamaño finito de los cristales (tamaño de grano del cristal) y el ensanchamiento por 
microdeformación (deformación residual debido a dislocaciones, precipitados coherentes etc.).  
 
Para estimar la influencia de ambos efectos (tamaño de cristal y deformación) vamos a tratarlos 
por separado. En nuestras ecuaciones solo va a aparecer estos dos factores, lo demás los 
despreciamos, teniendo en cuenta eso sí, que al valor experimental le restaremos el valor 
instrumental. Por tanto, las dos primeras ecuaciones vienen dadas por la definición de la anchura 
producida por el tamaño del cristal y por la deformación respectivamente. 
 
cos
C
kB
L
λ
θ
⋅
=
          Tamaño de cristal 
 
tanSB η θ=          Deformación  
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Si sumamos las dos ecuaciones como la contribución de los dos factores a la anchura de los 
picos de difracción se obtiene la siguiente ecuación (IV.I): 
 
r C SB B B= +   →  tancosr
kB
L
λ η θ
θ
⋅
= +
   ⇒  cos sinr
kB
L
λθ η θ⋅= +
   
 
donde Br es la anchura a media altura de los picos de difracción, θ es el ángulo de Bragg, η es el 
parámetro de la deformación y L es el tamaño de grano.  
 
A partir de esta ecuación se puede estimar el grado de deformación y el tamaño de grano de la 
muestra en polvo, a partir de la anchura de los picos de difracción en el difractograma y de su 
posición. Se ha obtenido una ecuación del tipo y = mx + n, donde y = cos
r
B θ , m = η, x = sinθ y 
n = 
k
L
λ⋅
 . Si se representa esta ecuación, el grado de deformación η viene dado por el valor de 
la pendiente de la recta, mientras que el parámetro para calcular el tamaño de grano k
L
λ⋅
, toma 
un valor equivalente a la distancia entre el corte de la recta con el eje Y hasta el eje Y=0 ó X. A 
la hora de interpretar los resultados, es importante notar como a medida que el valor de la 
pendiente η aumenta, también aumenta el grado de deformación que presenta el material. En 
cambio, cuanto mayor sea la distancia entre el punto de corte de la recta en el eje Y respecto al 
eje X, k
L
λ⋅
 ,  menor será el tamaño de grano del cristal. 
 
A continuación se adjunta una tabla con los datos obtenidos del difractograma de la muestra sin 
tratar (Tabla IV.II.). 
 
Polvo 
As-
Milled 
 
2θ (º) 
 
Sin(θ) 
 
Bi (rad) 
 
B (º) 
 
B (rad) 
 
Br (rad) 
 
Br. Cos(θ) 
Pico 1 42,58 0,3630 3,56.10-3 0,652 1,13.10-2 1,07.10-2 9,97.10-3 
Pico 2 61,84 0,5138 3,86.10-3 0,614 1,07.10-2 9,98.10-3 8,56.10-3 
Pico 3 78,07 0,6298 6,69.10-3 1,020 1,78.10-2 1,65.10-2 1,28.10-2 
 
Tabla IV.II. Datos obtenidos del difractograma de la muestra sin tratar térmicamente. 
 
La variable Br se ha obtenido de la ecuación Br2= B2 – Bi2, donde Bi es la anchura de los picos 
de difracción a media altura para la muestra calentada hasta 900ºC, que se ha considerado como 
la medida instrumental. 
 
Para el caso de la muestra NiMnIn machacada en polvo sin tratar térmicamente, la 
representación gráfica de la Ecuación IV.I es la siguiente. 
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Figura IV.XXII. Representación gráfica de la ecuación IV.I para la estimación del tamaño de 
grano del cristal y del grado de deformación de una muestra NiMnIn machacada previa a los 
procesos de calentamiento parciales. 
 
El valor de la pendiente obtenida en la figura IV.XXII ha sido de 0,00963, y la altura del punto 
de corte con el eje Y, de 0,00561.  
 
-Recocido hasta 200ºC 
 
El primero de los tratamientos térmicos que se han llevado a cabo en el horno vertical ha sido el 
calentamiento de la muestra machacada hasta 200ºC, para posteriormente dejarla enfriar 
lentamente hasta temperatura ambiente. Una vez extraída la muestra del horno vertical, se ha 
tomado 41,697 mg de aleación para ser analizado en el calorímetro, para un rango de 
temperaturas entre -80ºC y 120ºC. Hay que tener en cuenta que al haber sometido a la muestra a 
un enfriamiento lento se ha restaurado el orden atómico. La razón por la que no se aumenta la 
medida más allá de 120ºC, es evitar alcanzar el pico exotérmico para que no se produzcan los 
procesos evolutivos de orden que ya conocemos y de esta manera mantener cierto grado de 
desorden para realizar una comparación con las siguientes medidas. En la figura IV.XXIII se 
muestra el termograma obtenido para la muestra calentada hasta 200ºC.  
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Figura IV.XXIII. Gráfica del  análisis calorimétrico de la muestra NiMnIn machacada 
calentada hasta 200ºC en el horno vertical y enfriada lentamente. 
 
En la figura IV.XXIII se puede observar como los picos de transformación martensítica de la 
muestra en polvo después haber sido calentada hasta 200ºC son bastante grandes y definidos, 
muy similares en cualquier caso a los observados en la muestra en polvo sin tratar. La diferencia 
fundamental que presentan estos picos de la muestra recocida respecto a la muestra sin calentar, 
es que son algo más estrechos, sobre todo si los comparamos con los picos de la muestra as-
milled previa al ordenamiento atómico causado por el pico exotérmico, lo que hace pensar en un 
proceso de ordenamiento. Dicho de otra manera, el hecho de calentar hasta 200ºC y dejar enfriar 
lentamente no se ve reflejado en la forma de los picos como para pensar en una gran 
restauración de defectos y recuperación de microestructura, pero sí reduce el rango de 
temperaturas donde se producen las transformaciones. Otro de los aspectos a destacar es la 
presencia de la inflexión relativa a la transición magnética, algo que en la muestra as-milled 
previa al ordenamiento atómico no se observaba.                
 
Con la idea de recabar más datos para ver si existe una tendencia hacia el ordenamiento atómico 
después de calentar la muestra hasta 200ºC, se realiza un análisis en el difractómetro de Rayos 
X, tal y como se muestra en la figura IV.XXIV.  
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 Figura IV.XXIV. Difractograma de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 200ºC 
en el horno vertical. 
 
En este difractograma volvemos a apreciar tres picos que sobresalen respecto al resto, aunque 
uno de ellos no se aprecia con mucha nitidez. Las posiciones en las que se encuentran 
corresponden a las mismas que se apreciaban para la muestra as-milled sin tratar térmicamente 
respecto al ángulo 2θ y son las siguientes: 42.56º, 61.81º y 77.94º. En este caso los picos de 
difracción son notablemente más estrechos en comparación con los de la muestra as-milled sin 
tratar. 
 
Los datos obtenidos del difractograma de la muestra recocida hasta 200ºC se muestran en la 
tabla IV.III. 
 
Polvo 
hasta 
200ºC 
 
2θ (º) 
 
Sin(θ) 
 
Bi (rad) 
 
B (º) 
 
B (rad) 
 
Br (rad) 
 
Br. Cos(θ) 
Pico 1 42,56 0,3629 3,56.10-3 0,236 4,12.10-3 2,07.10-3 1,92.10-3 
Pico 2 61,81 0,5136 3,86.10-3 1,223 2,13.10-2 2,09.10-2 1,79.10-2 
Pico 3 77,94 0,6289 6,69.10-3 0,644 1,12.10-2 8,98.10-3 6,98.10-3 
 
Tabla IV.III. Datos obtenidos del difractograma de la muestra calentada hasta 200ºC. 
 
Si se representa la ecuación IV.I para el caso de la muestra NiMnIn machacada y calentada en el 
horno vertical hasta 200ºC, se obtiene la figura IV.XXV donde se extraen los datos relativos al 
grado de deformación y al tamaño de grano del cristal, mediante el ajuste de dicha ecuación. 
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Figura IV.XXV. Representación gráfica de la ecuación IV.I para la estimación del tamaño de 
grano y del grado de deformación de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 200ºC. 
 
El valor de la pendiente es 0,02337, mientras que el valor que toma la altura del punto de corte 
de la línea con el eje Y es -0,00279. 
 
 
-Recocido hasta 400ºC 
 
Una vez que se han realizado los estudios de la muestra NiMnIn machacada en polvo sin tratar y 
calentada hasta 200ºC, el siguiente paso es calentar la muestra hasta 400ºC en el horno vertical 
de vacío, dejando enfriar lentamente la muestra hasta temperatura ambiente después de alcanzar 
los citados 400ºC. Posteriormente se extrae la muestra tratada del horno vertical (que se ha 
introducido envuelta en papel de aluminio) y se lleva a cabo un análisis calorimétrico y un 
análisis de difracción de rayos-X. 
 
El análisis calorimétrico se realiza análogamente a la muestra calentada hasta 200ºC, es decir, se 
programa un ciclado entre -80ºC y 150ºC, de una muestra de 58,786 mg, para poder compararla 
con la anterior medida y con las que se harán con posterioridad. El termograma obtenido se 
ilustra en la figura IV.XXVI.  
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 Figura IV.XXVI. Gráfica del  análisis calorimétrico de la muestra NiMnIn machacada 
calentada hasta 400ºC en el horno vertical y enfriada lentamente. 
 
En esta figura se aprecia como los picos de transformación martensítica están bien definidos. Si 
se comparan con los de la muestra calentada hasta 200ºC, verificamos que son más estrechos, 
sin embargo, son algo más pequeños, lo que se traduce en una disminución de la entalpía y la 
entropía. Por tanto, vemos que la tendencia al ordenamiento atómico para nuestra muestra 
machacada en polvo, de momento se traduce en una disminución de temperaturas entre las que 
ocurren las transformaciones, pero según vamos aumentando la temperatura de recocido para 
eliminar los defectos, las áreas de los picos son más pequeñas. Es decir, al calentar la muestra 
hasta 400ºC, de momento, no estamos recuperando parte de la transformación martensítica que 
la aleación experimentaba en su forma original, sin moler. Por otra parte, la inflexión de 
transición magnética se ha desplazado hacia la derecha, pasando de una temperatura de Curie de 
26,2ºC para la muestra recocida hasta 200ºC, a otra de 31,2ºC para la muestra calentada hasta 
400ºC. 
 
El análisis de difracción de rayos-X de la muestra molida y calentada hasta 400ºC en el horno 
vertical ha dado como resultado el difractograma que se muestra en la figura IV.XXVII.   
 
Observando la figura vemos que los picos de difracción del difractograma de la muestra 
calentada hasta 400ºC se producen prácticamente a los mismos valores del ángulo 2θ que los 
picos de la muestra sin tratar y recocida hasta 200ºC. Concretamente en este caso los picos de 
difracción dan lugar para los ángulos 42.37º, 61.62º y 77.81º. Además, los picos de la muestra 
calentada son algo más amplios que los de la muestra calentada hasta 200ºC, pero más estrechos 
que los picos de la muestra As-milled sin tratar. 
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 Figura IV.XXVII. Difractograma de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 400ºC 
en el horno vertical. 
 
 
Los datos obtenidos del difractograma de la muestra recocida hasta 400ºC se muestran en la 
tabla IV.IV. 
 
Polvo 
hasta 
400ºC 
 
2θ (º) 
 
Sin(θ) 
 
Bi (rad) 
 
B (º) 
 
B (rad) 
 
Br (rad) 
 
Br. Cos(θ) 
Pico 1 42,38 0,3614 3,56.10-3 0,440 7,68.10-3 6,8.10-3 6,34.10-3 
Pico 2 61,62 0,5122 3,86.10-3 0,947 1,65.10-2 1,6.10-2 1,37.10-2 
Pico 3 77,81 0,6280 6,69.10-3 0,866 1,51.10-2 1,35.10-2 1,05.10-2 
 
Tabla IV.IV. Datos obtenidos del difractograma de la muestra calentada hasta 400ºC. 
 
Si se representa la ecuación IV.I para el caso de la muestra NiMnIn machacada y calentada en el 
horno vertical hasta 400ºC, se obtiene la figura IV.XXVIII donde se extraen los datos relativos al 
grado de deformación y al tamaño de grano del cristal, mediante el ajuste de dicha ecuación. 
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Figura IV.XXVIII. Representación gráfica de la ecuación IV.I para la estimación del tamaño 
de grano y del grado de deformación de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 
400ºC. 
 
El valor de la pendiente es 0,01724, mientras que el valor que toma la altura del punto de corte 
de la línea con el eje Y es 0,00155. 
 
-Recocido hasta 600ºC 
  
A continuación se realiza el tratamiento térmico de calentamiento hasta 600ºC en el horno 
vertical de vacío para la muestra molida. De la misma manera que en los casos anteriores se 
llevara a cabo un análisis calorimétrico de la muestra y posteriormente un análisis de difracción 
de rayos X. El análisis calorimétrico se ha realizado en el DSC con una masa de 55,593 mg. La 
muestra NiMnIn machacada ha sido ciclada entre -80ºC y 150ªC y el termograma que se ha 
obtenido puede observarse en la figura IV.XXIX.  
 
En la dicha figura se aprecian con claridad los picos de las transformaciones martensíticas 
directa e inversa. Al haber calentado la muestra por encima del pico exotérmico observado en la 
figura IV.XX existe la posibilidad de que se haya producido un proceso de ordenamiento 
atómico a alta temperatura, ya que en el caso de la transformación martensítica inversa, la 
recuperación de los valores de entalpía y entropía crece de manera muy considerable, aunque 
bien es cierto que en el caso de la transformación directa no se observa el mismo fenómeno. De 
cualquier forma, los picos vuelven a estrecharse y a definirse, especialmente en el caso de la 
transformación inversa.  La temperatura de Curie, se desplaza ligeramente hacia la izquierda 
reduciendo su temperatura hasta 30,82ºC, en comparación con los 31,27ºC que presentaba para 
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la muestra calentada hasta 400º. A falta del último tratamiento de la muestra a 900ºC, en estos 
análisis calorimétricos no se observa una tendencia clara, ya que estamos obteniendo valores 
muy variables que no acaban de estabilizarse. Lo que está claro es que los tratamientos de 
recocido hasta altas temperaturas que estamos realizando, no se están reflejando en una 
recuperación de las variables termodinámicas que habían sido reducidas al introducir defectos 
por deformación. En su momento se comentó que la deformación no había supuesto un gran 
impacto en los valores de la transformación, al contrario de lo que se podía pensar, ya se 
seguían observando los picos de transformación con cierta nitidez. Pero la recuperación de 
variables como la entropía y el entalpía mediante procesos de recovery no es evidente ni mucho 
menos, lo que hace pensar que nuestra aleación NiMnIn es poco maleable.    
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 Figura IV.XXIX. Gráfica del  análisis calorimétrico de la muestra NiMnIn machacada 
calentada hasta 600ºC en el horno vertical y enfriada lentamente. 
 
A continuación se llevará a cabo el análisis de difracción de rayos-X de la muestra molida y 
calentada hasta 600ºC en el horno vertical. Como siempre este estudio se realizará en el 
difractómetro de rayos X del que disponemos en el laboratorio, que ha dado como resultado el 
difractograma que se muestra en la figura IV.XXX.   
 
Observando la figura vemos que los picos de difracción del difractograma de la muestra 
calentada hasta 600ºC se producen prácticamente a los mismos valores del ángulo 2θ que los 
picos de las muestras anteriores. Concretamente en este caso los picos de difracción dan lugar 
para los ángulos 42.65º, 61.86º y 78.05º. Se observa una tendencia clara en los que los picos se 
estrechan una vez que se ha sobrepasado el pico exotérmico presente por debajo de 600ºC. 
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 Figura IV.XXX. Difractograma de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 600ºC en 
el horno vertical. 
 
Los datos obtenidos del difractograma de la muestra recocida hasta 600ºC se muestran en la 
tabla IV.V. 
 
Polvo 
hasta 
600ºC 
 
2θ (º) 
 
Sin(θ) 
 
Bi (rad) 
 
B (º) 
 
B (rad) 
 
Br (rad) 
 
Br. Cos(θ) 
Pico 1 42,65 0,3636 3,56.10-3 0,240 4,19.10-3 2,2.10-3 2,05.10-3 
Pico 2 61,86 0,5139 3,86.10-3 0,453 7,9.10-3 6,89.10-3 5,91.10-3 
Pico 3 78,05 0,6296 6,69.10-3 0,422 7,38.10-3 3,11.10-3 2,41.10-3 
 
Tabla IV.V. Datos obtenidos del difractograma de la muestra calentada hasta 600ºC. 
 
Si se representa la ecuación IV.I para el caso de la muestra NiMnIn machacada y calentada en el 
horno vertical hasta 600ºC, se obtiene la figura IV.XXXI donde se extraen los datos relativos al 
grado de deformación y al tamaño de grano del cristal, mediante el ajuste de dicha ecuación. 
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Figura IV.XXXI. Representación gráfica de la ecuación IV.I para la estimación del tamaño de 
grano y del grado de deformación de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 600ºC. 
 
El valor de la pendiente es 0,00254, mientras que el valor que toma la altura del punto de corte 
de la línea con el eje Y es 0,00218. 
 
-Recocido hasta 900ºC 
 
El último tratamiento térmico que se ha aplicado a la muestra molida ha consistido en un 
calentamiento hasta 900ºC en el horno vertical de vacío, tras el cual se ha dejado enfriar 
lentamente la muestra. Una vez extraída la aleación del horno, se han hecho análisis de 
calorimetría y difracción. En primer lugar se realiza análogamente a los anteriores tratamientos 
un primer estudio en el DSC de la muestra de NiMnIn machacada para poder compararla con el 
resto de medidas calorimétricas. Se toma una masa de 44,046 mg y se diseña el ya consabido 
ciclo entre -80ºC y 150ºC, temperaturas que nos permiten ver el escalón de transición magnética 
y los picos de transformación magnética. Las rampas de calentamiento y enfriamiento entre 
dichas temperaturas se pueden observar en la figura IV.XXXII.   
 
Si nos fijamos en la figura encontramos muy pocas diferencias respecto a la muestra calentada 
hasta 600ºC. Es más lejos, de recuperar valores de entalpía y entropía de los picos de 
transformación, en el caso de la transformación inversa, el pico es más pequeño, es decir, 
encierra menor área lo que se traduce en una menor entalpía y entropía. Estos resultados 
continúan sin ser los esperados ya que al calentar la muestra hasta 900ºC hemos sobrepasado el 
gran pico exotérmico observado en figura IV.XX, sin embargo no se refleja de forma notoria en 
la gráfica. La temperatura de Curie permanece invariable respecto a la muestra calentada hasta 
600ºC, dando lugar a 30,7ºC (frente a los 30,8ºC de la muestra recocida hasta 600ºC). 
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 Figura IV.XXXII. Gráfica del  análisis calorimétrico de la muestra NiMnIn machacada 
calentada hasta 900ºC en el horno vertical y enfriada lentamente. 
 
 
El análisis de difracción de rayos X de la muestra calentada hasta 900ºC ha dado como resultado 
el siguiente difractograma, que se muestra en la figura IV.XXXIII. 
 
En dicha figura se pueden observar los picos de difracción de la muestra molida calentada hasta 
900ºC. Las posiciones de los picos son prácticamente iguales que en los difractogramas de la 
muestras calentadas a temperaturas inferiores. Concretamente, las posiciones son las siguientes; 
42.70º, 61,96º y 78.10º. En el caso de la muestra calentada hasta 900ºC sí que se verifica que los 
picos de difracción son más estrechos que en las anteriores medidas para las otras muestras. 
Cabe destacar la presencia de algún pico que no se había observado en los difractogramas 
anteriores, relacionado probablemente con la presencia de óxido o de algún otro elemento 
contaminante.  
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 Figura IV.XXXIII. Difractograma de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 900ºC 
en el horno vertical. 
 
A continuación se adjuntan en la tabla IV.VI los datos obtenidos del difractograma de la muestra 
calentada hasta 900ºC. Hay que recordar que la anchura media de los picos de difracción para la 
muestra calentada hasta 900ºC ha sido adoptada como la medida instrumental, la cual se ha 
utilizado en el resto de medidas para obtener resultados más exactos, restando dicha medida a la 
anchura media de los picos de las otras muestras. Por tanto, como la variable Br para la muestra 
calentada hasta 900ºC es 0 (Br2=B9002-Bi2, siendo Bi=B900), se representa Sinθ frente a B.Cosθ. 
 
Polvo hasta 
900ºC 
 
2θ (º) 
 
Sin(θ) 
 
B (º)=Bi(º) 
 
B(rad)=Bi (rad) 
 
B. Cos(θ) 
Pico 1 42,70 0,3640 0,204 3,56.10-3 3,31.10-3 
Pico 2 61,96 0,5147 0,221 3,86.10-3 3,30.10-3 
Pico 3 78,10 0,6299 0,383 6,69.10-3 5,19.10-3 
 
Tabla IV.VI. Datos obtenidos del difractograma de la muestra calentada hasta 900ºC. 
 
Si se representa la ecuación IV.I para el caso de la muestra NiMnIn machacada y calentada en el 
horno vertical hasta 900ºC, se obtiene la figura IV.XXXIV donde se extraen los datos relativos al 
grado de deformación y al tamaño de grano del cristal, mediante el ajuste de dicha ecuación. 
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Figura IV.XXXIV. Representación gráfica de la ecuación IV.I para la estimación del tamaño 
de grano y del grado de deformación de una muestra NiMnIn machacada calentada hasta 
900ºC. 
 
 
El valor de la pendiente es 0,00671, mientras que el valor que toma la altura del punto de corte 
de la línea con el eje Y es 5,5786.10-4. 
 
Con el objetivo de visualizar la evolución de los parámetros y las variables termodinámicas de 
la transformación martensítica en función de las diferentes temperaturas de recocido, se adjunta 
la figura IV.XXXV donde se agrupan todos los termogramas obtenidos en dichos tratamientos 
térmicos.  
 
En la figura se observa claramente la evolución de la transformación martensítica en función de 
las temperaturas de recocido. Conforme estas temperaturas van aumentando, los picos de 
transformación presentan un aspecto más definido, siendo más definidos y estrechos. Dicha 
tendencia tiene sus excepciones ya que no evoluciona de igual manera la transformación 
martensítica directa que la inversa. Por ejemplo, para la transformación martensítica inversa el 
pico de la muestra recocida hasta 600ºC está más definido y es más grande que para la muestra 
calentada hasta 900ºC. Por otro lado, el área de los picos de transformación tiende a decrecer 
conforme aumenta la temperatura de recocido, ya que los picos, como se ha comentado abarcan 
un rango de temperaturas cada vez más pequeño, por tanto, no se produce una recuperación de 
los valores de entalpía y entropía de la aleación molida. Es decir, la entalpía y entropía 
asociadas a la transformación martensítica es decreciente con la temperatura.  
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Para el caso de la muestra calentada hasta 900ºC se observó un color algo más oscuro que en el 
resto de los casos, que podría deberse a la presencia de elementos contaminantes u óxidos 
metálicos que impiden transformar parte de la muestra introducida en el DSC, con la 
consiguiente disminución de la entalpía y la entropía. Por último se observa una tendencia 
decreciente de las temperaturas características de la transformación martensítica (Tmd, Tmi, 
Ms,Mf,As,Af) al aumentar la temperatura de recocido. La temperatura de Curie, en cambio, 
primero crece ligeramente y luego se estabiliza. 
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 Figura IV.XXXV. Gráfica comparativa de los termogramas para la aleación molida, donde se 
recogen los termogramas de las muestras recocidas hasta 200ºC, 400ºC, 600ºC y 900ºC y el 
termograma para la muestra en polvo sin tratar. 
 
Para visualizar de una manera más clara todo lo expuesto en la figura IV.XXXV, se adjunta la 
tabla IV.VII, donde se muestran todos los datos referentes a las temperaturas características de la 
transformación martensítica y la temperatura de Curie, así como las variables termodinámicas 
de la misma, permitiéndonos ver su evolución.  
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Tmd 
ºC 
 
Tmi 
ºC 
Ms 
ºC 
Mf 
ºC 
As 
ºC 
Af 
ºC 
∆Hd 
J
g
 
∆Hi 
J
g
 
∆Sd 
J
kgK
 
∆Si 
J
kgK
 
Tc 
ºC 
Polvo -9,34 1,85 2,42 -21,34 -14,73 12,32 5,92 6,98 22,45 25,4 20,58 
Polvo 
hasta 
200ºC 
 
-14,19 
 
-4,65 
 
0,43 
 
-26,4 
 
-14,95 
 
7,69 
 
4,41 
 
4,16 
 
17,02 
 
15,49 
 
26,27 
Polvo 
hasta 
400ºC 
 
-17,52 
 
1,86 
 
-4,22 
 
-29,16 
 
-16,47 
 
10,7 
 
3,29 
 
3,40 
 
12,87 
 
12,36 
 
31,27 
Polvo 
hasta 
600ºC  
 
-16,73 
 
-4,34 
 
-9,98 
 
-36,42 
 
-16,83 
 
1,95 
 
2,96 
 
4,47 
 
11,54 
 
16,62 
 
30,82 
Polvo 
hasta 
900ºC 
 
-19,86 
 
-4,55 
 
-13,14 
 
-30,7 
 
-16,73 
 
1,08 
 
2,94 
 
3,15 
 
11,48 
 
11,72 
 
30,7 
 
Tabla IV.VII. Datos de las temperaturas características de la transformación martensítica, de 
la temperatura de Curie y de las variables termodinámicas asociadas a la transformación, para 
la muestra molida sin tratar, y para las muestras en polvo calentadas en el horno vertical. 
 
 
                                                                                       
Figura IV.XXXVI. Representación de la evolución de los valores de la entalpía asociados a las 
transformaciones martensíticas directa e inversa con la temperatura de recocido.    
 
En la figura IV.XXXVI se puede observar la evolución de los valores de la entalpía asociadas a la 
transformación martensítica directa e inversa con la temperatura de recocido. En estas graficas 
se verifica como las entalpias van decreciendo conforme aumentan las temperaturas de 
recocido, siendo este fenómeno más acusado para el caso de la transformación martensítica 
directa que para la inversa, donde a 600ºC vuelve a aumentar la entalpía para luego alcanzar su 
valor mínimo a 900ºC.  
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En la figura IV.XXXVII se muestra la evolución de los valores de la entropía de la 
transformación martensítica directa e inversa con la temperatura de recocido. 
                                                                                       
Figura IV.XXXVII. Representación de la evolución de los valores de la entropía asociados a 
las transformaciones martensíticas directa e inversa con la temperatura de recocido. 
 
En las gráficas anteriores se puede apreciar la tendencia de la entropía asociada a las 
transformaciones martensíticas directa e inversa. Al igual que la entalpía, el valor de la entropía 
disminuye. El incremento de entropía tiene dos contribuciones principales; ∆STM =∆Svibr+∆Smag 
= │∆Svibr│-│∆Smag│< 0. Puesto que ∆Svibr se puede considerar un valor casi constante, la caída 
de la entropía total ∆STM se puede atribuir al incremento de la contribución magnética ∆Smag > 
0. El aumento de ∆Smag con la temperatura de recocido está a su vez de acuerdo con el 
incremento de orden atómico de la aleación, y en particular con el aumento de la temperatura de 
Curie y la disminución de las temperaturas de transformación. Este aumento de la contribución 
magnética provoca una mayor diferencia de entropía magnética de la transformación 
martensítica, por tanto, este fenómeno explica la razón por la que la entropía total de la 
transformación martensítica desciende al aumentar la temperatura de recocido para una muestra 
NiMnIn machacada. 
 
En la figura IV.XXXVIII  se muestra la evolución de los valores de las temperaturas de pico de 
las transformaciones martensíticas directa e inversa en función de la temperatura de recocido. 
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Figura IV.XXXVIII. Representación de la evolución de los valores de las temperaturas de pico 
asociados a las transformaciones martensíticas directa e inversa con la temperatura de 
recocido. 
 
En la figura IV.XXXVIII se observa claramente como las temperaturas de pico de la 
transformación martensítica directa e inversa tienden a decrecer conforme aumenta la 
temperatura de recocido, tal y como se observaba en los termogramas del DSC, donde los picos 
se desplazaban hacia la izquierda, es decir, hacia temperaturas más bajas. Este descenso de 
temperaturas vuelve a ser más acusado para el caso de la transformación martensítica directa 
que para la inversa. 
 
A continuación se presenta la figura IV.XXXIX donde se puede observar la comparativa entre 
todo los difractogramas obtenidos del análisis de las muestras calentadas a diferentes 
temperaturas. 
 
Observando la figura vemos como la muestra calentada hasta 900ºC presenta algún pico extra 
respecto a la demás muestras, aunque generalmente los picos tienen lugar en las mismas 
posiciones para todas las muestras. En el caso de la muestra sin tratar se observa como el pico a 
42,58º no está del todo bien definido, lo que podría ser debido a la presencia de cierta cantidad 
de martensita que no ha transformado. Contrariamente a lo que se podía prever los picos de 
difracción más estrechos no corresponden a la muestra calentada hasta 900º, si no para la 
muestra calentada hasta 400ºC, aunque puede tratarse de un efecto visual (hay que diferenciar 
entre la anchura en la base del pico y la anchura a media altura). Bien es cierto que la intensidad 
de los picos es mayor para la muestra calentada hasta 900ºC, pero llama la atención la gran 
intensidad que presenta el pico de la muestra calentada hasta 200ºC para el pico situado a un 
ángulo 2θ de 42,56º 
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Figura IV.XXXIX. Gráfica comparativa de los difractogramas obtenidos para la muestra 
molida sin tratar térmicamente, y para las muestras en polvo calentadas hasta 200ºC, 400ºC, 
600ºC y 900ºC, permitiendo ver su evolución. 
 
. 
 
A continuación se adjunta una tabla con los valores de la anchura a media altura de los picos de 
difracción de cada una de las muestras recocidas a distintas temperaturas (tabla IV.VIII). 
 
 
As-Milled As-Milled to 200ºC As-Milled to 400ºC As-Milled to 600ºC As-Milled to 900ºC 
 
B (ºC) B (ºC) B (ºC) B (ºC) B (ºC) 
Pico 1 0,652 0,236 0,440 0,240 0,204 
Pico 2 0,614 1,223 0,947 0,453 0,221 
Pico 3 1,020 0,643 0,866 0,442 0,383 
 
Tabla IV.VIII. Valores de la anchura a media altura de los picos a distintas temperaturas. 
 
En la figura IV.XL se puede observar la evolución de la anchura a media altura de cada uno de 
los tres picos con la temperatura de recocido. 
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Figura IV.XL. Representación gráfica de la variación de la anchura a media altura de los 
picos de difracción en función de la temperatura de recocido. 
 
En la figura IV.XL se observa claramente como la anchura a media altura de los tres picos de 
difracción tiende a disminuir conforme aumenta la temperatura de recocido de las muestras, es 
decir, se produce un estrechamiento a medida que aumenta la temperatura. Esta tendencia se 
interrumpe en algunos casos a 400ºC (Pico 1 y Pico 3) y a 200ºC (Pico 2) donde aumenta la 
altura media de los picos. Como ya se ha mencionado anteriormente la anchura media de los 
picos de difracción depende, entre otros factores, de la deformación presente en la aleación y en 
el tamaño de grano de la misma. Por lo tanto, es posible que el estrechamiento de los picos sea 
debido un proceso de restauración de los defectos causados por la molienda o a un proceso de 
recristalización (crecimiento del  tamaño de grano). A continuación se ilustra gráficamente la 
evolución sufrida tanto por la deformación como por el tamaño de cristal al someter a la muestra 
a los diferentes tratamientos térmicos (figura IV.XLI). 
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Figura IV.XLI. Representación gráfica de la variación del grado de deformación y del tamaño 
de grano en relación a los diferentes tratamientos térmicos aplicados. 
 
En la gráfica referente a la deformación de la muestra en función de la temperatura de recocido, 
se observa una leve tendencia decreciente del grado de deformación con el aumento de la 
temperatura de recocido. Es decir, al aumentar la temperatura de recocido la deformación que 
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presenta la muestra es algo menor, de la misma manera que los picos de difracción se van 
estrechando conforme aumenta la temperatura del tratamiento. Una vez más, podemos observar 
cierta variabilidad en nuestros resultados, lo que dificulta la formación de una hipótesis sobre 
los fenómenos que se están dando. 
 
Los resultados que se obtuvieron en los análisis calorimétricos también presentaban cierta 
excepcionalidad que rompía con la tendencia presupuestada, es decir, que a medida que se 
aumenta la temperatura de los tratamientos de recocido se van eliminando defectos, se van 
definiendo los picos de la transformación, aumentando la entropía y la entalpía, estrechándose 
los picos de difracción etc. Ya se ha visto que en el caso de la entropía y la entalpía no se ha 
logrado recuperar los valores antes de aplicar la deformación, ni tan siquiera los de la muestra 
recién machacada. El ejemplo más claro de lo que se expone, se puede hallar en la figura 
referente a la deformación, donde tras haber aplicado los tratamientos, la muestra a 900ºC 
presenta prácticamente la misma deformación que para la muestra sin tratar. Es decir, 
concluimos que conforme aumenta la temperatura de recocido en los tratamientos parciales, se 
tiende a eliminar defectos y deformación en la estructura, sobre todo una vez que se ha 
sobrepasado el pico exotérmico a 308ºC, donde la tendencia al ordenamiento se acentúa. Los 
picos exotérmicos hallados a temperaturas superiores a 400ºC tienen una influencia testimonial 
y poco efectiva en los procesos de orden.  
 
En cuanto a la gráfica referente al tamaño de grano de las muestras, se representa el cociente  
en función de la temperatura de recocido. La recta tiene una tendencia ligeramente 
descendiente, lo que significa que siendo los parámetros “k” y “λ” constantes, el tamaño 
promedio del grano “L” se hace cada vez mayor. Dicho de otra manera, cuanto mayor sea la 
temperatura del tratamiento en el horno vertical, mayor será el tamaño de grano del cristal. Esta 
recristalización tiene su influencia en los picos de difracción de los difractogramas, ya que estos 
serán más estrechos conforme la temperatura de recocido aumente. Recordar que debido a la 
dispersión observada en la mayoría de las gráficas, siempre se hablará de tendencia, englobando 
todos los resultados y relativizando las excepciones halladas. En la figura XLII se observa la 
evolución del tamaño de grano con la temperatura de recocido. 
 
Si nos fijamos en la figura comprobamos como el tamaño de grano tiende a aumentar conforme 
aumenta la temperatura de recocido. Por tanto, este proceso de recristalización contribuye de 
manera directa al estrechamiento de los picos de difracción, además de los ya consabidos y 
comentados  procesos de eliminación de defectos estructurales y de la deformación, mediante el 
aumento de las temperaturas de recocido en los tratamientos térmicos parciales. Para el caso de 
la muestra calentada hasta 200ºC, la altura del punto de corte de la recta de ajuste con el eje Y 
en la figura IV.XXV tomaba un valor negativo. Al carecer este resultado de sentido físico, no se 
ha tenido en cuenta, con el objetivo de no desvirtuar la medida. 
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Figura IV.XLII. Representación gráfica de la tendencia a escala lineal donde se observa cómo 
evoluciona el tamaño de grano con la temperatura de recocido. 
 
Si se recupera la figura XXXV y la tabla IV.VII se observa como la temperatura de Curie varía 
ligeramente en función de la temperatura de recocido. Este hecho se aprecia con más nitidez en 
la figura XLIII donde se muestra la variación de la temperatura de Curie para los distintos 
tratamientos térmicos aplicados. 
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Figura IV.XLIII. Representación gráfica del detalle de la variación de los picos de transición 
magnética de las muestras molidas recocidas hasta 200ºC, 400ºC, 600ºC y 900ºC y de la 
muestra en polvo sin tratar. 
 
 
La figura IV.XLIV muestra la dependencia de la temperatura de Curie en función de las 
temperaturas de recocido. 
 
Se observa en la figura como la temperatura de Curie aumenta ligeramente al aumentar la 
temperatura de recocido de los tratamientos térmicos hasta 400ºC, donde a partir de dicha 
temperatura se produce una estabilización.  
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Figura IV.XLIV. Representación gráfica de la variación de la temperatura de Curie en función 
de la temperatura de recocido. 
 
Con todos estos resultados experimentales en la mano, podemos afirmar que los tratamientos 
parciales de recocido influyen de manera directa en la transformación martensítica de la 
aleación NiMnIn molida y a la temperatura de Curie, a través de la evolución del orden atómico 
y la restauración de defectos. Como ya se explicó en el apartado de la influencia del orden 
atómico, el comportamiento magnético de la muestra está íntimamente ligado con el orden 
atómico que presenta la aleación. De modo que dependiendo del grado de orden de la aleación 
los átomos de Manganeso estarán situados de una manera o de otra, alterando el carácter 
magnético y, en menor medida, el valor de la temperatura de Curie.    
 
En resumen, podemos afirmar que la deformación mediante molienda mecánica afecta de 
manera visible a la transformación martensítica de nuestra aleación NiMnIn, ya que al introducir 
defectos micro-estructurales y tensiones mediante molienda mecánica, la entalpía y la entropía 
asociadas a la transformación martensítica se ven reducidas en cierta medida. Además, hemos 
demostrado que mediante tratamientos térmicos de recocido hasta diferentes temperaturas de la 
muestra machacada, no se ha logrado recuperar dichos valores de entalpía y entropía, sino más 
bien todo lo contrario, se han ido reduciendo por la contribución de la entropía magnética. A su 
vez, estos tratamientos parciales de recocido han provocado un proceso de ordenamiento 
atómico de la muestra, así como la eliminación de defectos micro-estructurales y deformación. 
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En lo que respecta a las propiedades magnéticas, se ha demostrado que la deformación mediante 
molienda mecánica no influye sobre el valor de la temperatura de Curie.  De la misma manera la 
deformación tampoco influye en la imanación de la muestra. El incremento tanto de la 
temperatura de Curie como de la imanación de saturación después de calentar hasta 400ºC es 
similar tanto para la muestra deformada como para la muestra original. Por tanto, la influencia 
de la deformación en las propiedades magnéticas es despreciable frente al proceso de 
ordenamiento a alta temperatura. 
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5. CONCLUSIONES 
 
1. ELABORACIÓN DE LAS ALEACIONES 
 
En primer lugar, se ha obtenido una aleación Ni50Mn34In16 de tal manera que a temperatura 
ambiente transforme en austenita, es decir, la transformación martensítica se produce por debajo 
de dicha temperatura. No se ha requerido ningún tipo de rectificación composicional de la 
muestra, ya que la aleación original transformaba desde un primer momento en el rango de 
temperaturas buscado. La elaboración ha sido llevada a cabo a partir de elementos puros, ya que 
estas aleaciones no están comercializadas. Ha sido necesario preparar los elementos por 
deparado para su posterior fusión en el horno de arco y ser meticulosos en cada tratamiento 
realizado para obtener aleaciones óptimas.    
 
2. ANÁLISIS MICROESTRUCTURAL 
 
Mediante los equipos situados en el S.A.I se ha realizado un análisis microestructural para 
obtener la composición final de la aleación refundida y sin refundir. Además se ha comprobado 
que ninguna de ellas presentaba precipitados ni anomalías que pudiesen influir en su 
comportamiento. 
 
A parte de este análisis, también se ha observado la transformación martensítica mediante el 
Microscopio Óptico del laboratorio, verificando de forma visual su existencia, además de 
hacerlo mediante termogramas de DSC y medidas en el magnetómetro SQUID. 
 
3. INFLUENCIA DE LA MOLIENDA MECÁNICA EN LA 
TRANSFORMACIÓN MARTENSÍTICA Y EN LAS PROPIEDADES 
MAGNÉTICAS  
 
Se puede concluir que la deformación mediante molienda mecánica no afecta de forma muy 
notable a la transformación martensítica de nuestra aleación NiMnIn, ya que al introducir 
deformaciones, defectos y tensiones mediante molienda, las temperaturas de transformación no 
se ven fuertemente alteradas, si bien es cierto que se observa un descenso sensible en los valores 
de la entalpía y en la entropía (entre el 30% y 40%). En cambio la deformación sí modifica la 
anchura de la transformación martensítica (Ms-Mf y Af-As). Igualmente, la deformación se ve 
reflejada en la microestructura a través de la anchura de los picos de difracción, como producto 
de un aumento de las tensiones internas. 
 
En lo referente a las propiedades magnéticas, se ha demostrado que la deformación mediante 
molienda mecánica no tiene ningún efecto sobre el valor de la temperatura de Curie en fase 
austenita y en fase martensita. Es decir, no tiene ningún efecto sobre la transición magnética que 
experimenta la aleación. Por otro lado, la molienda mecánica tampoco influye (o influye de 
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manera despreciable) en la imanación de la muestra, de manera que al aumentar la deformación 
el valor de la imanación de saturación se mostrará prácticamente inalterable. 
 
4. PROCESOS DE RECOVERY DE DEFECTOS A ALTA TEMPERATURA 
 
Se ha demostrado que, mediante tratamientos térmicos de recocido a altas temperaturas, al 
tratarse el NiMnIn de una aleación metamagnética, no es posible recuperar los valores de 
entalpía y entropía que se habían visto apreciablemente reducidos por el efecto de la 
deformación. Se ha visto como dichos valores tienden a decrecer conforme se aumentan las 
temperaturas de los tratamientos térmicos parciales por el efecto de la entropía magnética. Los 
procesos de orden atómico que se producen a altas temperaturas afectan por igual tanto a la 
muestra deformada como a la muestra sin deformar. Cabe destacar que los procesos que ocurren 
a temperaturas superiores a la de ordenamiento (> 400ºC) no afectan a este parámetro, es decir, 
no son procesos asociados al orden, sin embargo, contribuyen a reducir el ancho de la 
transformación y también reducen la anchura de los picos de difracción. 
 
En cuanto a las propiedades magnéticas, se ha demostrado que la aleación, con un recocido 
hasta 400ºC, es capaz de aumentar sensiblemente la imanación, a través de la evolución del 
orden atómico y la eliminación de deformaciones y defectos. 
 
5. APLICABILIDAD   
 
Por un lado, se ha demostrado que la molienda mecánica es un método viable para la obtención 
de partículas de tamaño micrométrico que presenten transformación martensítica. Se sabe que la 
reducción del tamaño de grano es una vía para la mejora de las propiedades mecánicas de las 
aleaciones del sistema NiMnIn. Por tanto, la molienda mecánica constituye un primer paso para 
la obtención de policristales de grano fino mediante una posterior compactación. 
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